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DETERMINATION DES DEFORMATIONS ET DES CONTRAINTES A L’ECHELLE
DES GRAINS PAR DIFFRACTION DES RAYONS X

RESUME

Une nouvelle méthodologie d’analyse monocristalline par diffraction des rayons X (DRX) a été
développée pour combler une lacune de I’analyse des contraintes d’ordre II (a I’échelle du grain) dans
un matériau cristallin a structure non cubique. Cette méthode est basée sur la méthode d’Ortner I en
introduisant le tenseur métrique G qui lie le tenseur des déformations et les distances inter réticulaires
mesurées par DRX. Avec cette nouvelle méthodologie, lorsque le repére cristallin direct n’est ni
nécessairement orthogonal ni nécessairement normé, un repére orthonormé associé au repére cristallin
direct est défini, ou la majorité des calculs sont exécutés avec les régles de calcul usuelles. La méthode
des moindres carrés nous permit de prise en compte de plus de 6 mesures minimum pour obtenir une
meilleure estimation de G et déterminer les incertitudes statistiques.

L’application expérimentale dans un bi cristaux cuivre nous a permit d’avoir validé cette nouvelle
méthode. Par cette méthode, des contraintes résiduelles d’ordre II dans une couche galvanisé a gros
grains sur I’acier sont déterminées aprés un traitement thermique de recuit. Les 4 grains orientés
différemment sont été aussi quantitativement caractérisés in situ sous une sollicitation extérieure. Les
résultats ont bien démontré le mécanisme de déformation élastique et plastique a I’échelle des grains et
entre les grains. Par conséquent, cette méthode développée est donc adaptable et significative pour
détermination des déformations et des contraintes a 1’échelle des grains dans un monocristaux ou
multicristaux a cristalline structure quelconque.

Mots-clefs : diffraction des rayons x, contrainte, grain, tenseur métrique, hexagonal, galvanisation .recuit,
traction.

GRAIN SCALE STRESSES AND STRAINS DETERMINATION BY X-RAY
DIFFRACTION

ABSTRACT

A new methodology for strain and stress analysis by X ray diffraction (XRD) in single crystal was
developed. It can be applied to determine the second order stress (in grain scale) in single and multi-
crystal material with non-cubic lattice. This method is based on the method Ortner I. It has introduced
the metric tensor G which is deduced from the lattice space measured by XRD. In the developed
method, when the crystal reference is non-orthonormal, an orthonormal reference associated with the
crystal basis is defined, so all calculation could be done with usual calculation laws. The use of the
least square method allows the acquisition of many more measurements than the six absolute
necessary. Then a better metric tensor G is calculated and the statistical error is obtained.

This developed method was applied in a bi crystal copper. The experimental results have shown that
this method is also effective. The second order residuals stresses for coarse Zn grains in a galvanized
coating were determined after annealing. The four coarse grains with different orientations were also
characterized and demonstrated the elastic and plastic deformation mechanism in a grain or between
the grains during in situ tensile loading. So this method is well able to determine the strains and
stresses in grain scale in a mono crystal or multi crystal with any crystalline structure.

Key-words: X-ray diffraction, stress, grain, metric tensor, hexagonal, galvanization, annealing, tensile.

Q.



Remerciements

Ce travail a été réalisé au sein du Laboratoire d’Ingénierie des matériaux (LIM, UMR
CNRS 8006) de I’Ecole Nationale Supérieure d’Arts et Métiers de Paris. Je tiens a
remercier Mr. Thierry Bretheau, directeur du LIM, de m’avoir accueilli dans son

laboratoire.

Je tiens a remercier, Monsieur Jacques Perriére, Directeur de recherche au CNRS, qui

m’a fait I’honneur de présider ce jury.

Monsieur Albert Tidu, Professeur a I’Ecole Nationale d’Ingénieurs de Metz, et
Monsieur Manuel Frangois, Professeur a 1’Université de Technologie de Troyes, ont

accepté le dur travail d’étre rapporteur. Je les en remercie vivement.

Je teins a remercier tout particuliérement Monsieur Vincent Ji, Maitre de conférences
HDR a ’ENSAM a Paris, directeur de thése, qui m’a chaleureusement fait don de ses
compétences, de ses connaissances scientifiques et de son temps tout au long de ce

travail.

Je voudrais remercier vivement Monsieur Wilfrid Seiler, Ingénieur de recherches au
LIM, de m’avoir enrichi les connaissances en diffraction des rayons X au cours de ce

travail, d’avoir été toujours disponible de donner ses suggestions constructives.

J’adresse également mes sincéres remerciements a tous les membres du laboratoire
pour leur soutien, leur enthousiasme et pour tous les moments agréables passés

ensembles.

Je tiens, enfin, a remercier tous ceux qui m’ont soutenu et aidé de tous les jours.






Table des matiéres

INtrodUCTioN .....cooiieeri e —————— 7
CHAPITRE 1. : ETUDE BIBLIOGRAPHIQUE ........ccconimirimeennnnennssanen 11
1.1. Définition et origine des contraintes résiduelles 12

1.1.1.  Origine des contraintes réSIAUETIES .........ccveruiriiirieii sttt 12
1.1.2.  Contraintes résiduelles aux différentes €chelles ...........cccoceveveinininiiiniineiiincrecs 13
1.2. Diffraction des rayons X par les cristaux 15
L1.2.1. LOTd@ BIraG@ ..coiciieiieiieiieciieeee ettt et ettt et ettt et e s s sbeeabesabeenbeenneenseenseensaens 16
1.2.2. Déformation macroscopique mesurée par DRX .........ccoooieiiiiiiiininiienese e 18
1.3. Meéthode d’analyse des contraintes dans les matériaux polycristallins. 19
1.3.1. Limites des méthodes polycriStallines ............cc.eevuieeiieiiieniieniienierie st eie et 21
1.4. Méthode monocristalline d’analyse des déformations par la DRX 22
1.4.1. Rappel d’analyse monocristalline des déformations et des contraintes par DRX............... 23
1.4.2.  Diffraction de Laug.........ccoccooeiiiiiiiiiiiiicic et 24
1.4.3.  Principes établis par IMURA et ses collaborateurs.............cccververierienieiiieeie e 25
144, MEhOdes A OTINET .......eoeeuiriiiieiirtitenteiiet sttt sttt ettt sttt r e bt eb e et eeesaeneen 26
1.4.5.  Travaux au sein du 1aboratoire...........cccoeeerieiniinieiiinciiieee e 27
1.5. Conclusions 29

CHAPITRE 2. : METHODOLOGIE D’ANALYSE MONOCRISTALLINE DES

CONTRAINTES.......cccccirrinnnnnmnnnemmmmsmnnr s e s sss s e 31

2.1. Les différents repéres 31
2.1.1.  Le gOniometre @ qUALIE CEITIES ......ivviiiriieiieiieiieiieieeitett et aesaesbesbeeaeeneeeseenseenseans 31
2.1.2.  Définition des reperes ZEOMEIIIQUES. ......covierueerrieruiereerrtertreetressaeesaessesssessesnseeseesseesseesseens 33
2.1.3.  Définition des repéres du réseau cristallin et du tenseur métrique..........ooceevvererereeneeneenne. 35
2.2.  Orientation d’un cristal 39
22.1.  Définition des coordonnées du vecteur de diffraction T ...ooooorvooooooeoesooooooceoerereeeee oo 41
2.2.2. Passage entre les 4 reperes liés a la base cristalline. ........ccccoccevevieiinenininicnineneeeee 41
2.2.3. Matrice de passage M( Ag—Ap) du repére de I’échantillon au repére du goniométre ........ 43
2.24.  Matrice de passage M, _,, ) durepére Ao aurepre Ap .o 43
2.2.5. Calcul des positions de diffraction............cocceeeiieieiiiieeeeee e 44



2.3. Détermination du tenseur des déformations et des contraintes

45

2.3.1.  Principe théorique du calcul de tenseur de déformation ............cccecevvveienenenennens
2.3.2.  Cas du CriStal CUDIQUE ......eoverieeiieeieiieie ettt et eneeneens
2.3.3.  Cas d’une maille QUEICONQUE .........cevvirriiiiieieeie ettt
2.3.4.  Des déformations aux CONIaINtES .........ceeerueieirierieieienieiei et

2.4. Démarches expérimentales

............ 46

............ 48

............ 50

............ 52

53

2.5. Hypothése liée au 63;=0

53

2.6. Conclusions

55

CHAPITRE 3. : OPTIMISATION ET TRAITEMENT DU SIGNAL

57

DIFFRACTE ... ses s e

3.1. Optimisation du signal diffracté
3.1.1.  Choix des plans diffractants............coceeceeierirriinieieeee e e
3.1.2.  Morphologie des tiches de diffraction............ccceeceereereiinieiee e
3.1.3.  Optimisation en @, Y et () ........ccoouiiiiiiiiiiiiiieeei e

3.2.  Acquisition et lissage des raies de diffraction

............ 57

............ 59

............ 60

65

3.2.1.  Acquisition des raies de diffraction ............cceceevierviiiniiiniieni e
3.2.2.  DEfinition du lISSAZE ...eeveveviiiriieiierie ettt e aenes
3.2.3. OptimiSation du JISSAZE......ecveeuiruieeierieieeiieieterte ettt ettt see e te s eeesee e eneenes

3.3. Calibrage du goniométre.

............ 65

............ 65

............ 66

67

3.4. [Etude expérimentale de structure cubique et comparaison entre les deux méthodes

3.4.1. Eprouvette de bi CristauX de CUIVIC.......ccuerieeieeieiiieie ettt
3.4.2. Analyse des contraintes SOUS COMPIESSION .......eeverrreirerieerieereeeeereeseeseeseeseenens
3.4.3. Validation de la nouvelle méthode de DRX .........cccoeciiiiiiniiiniieiieiiciieeee

......... 68

............ 69

............ 70

............ 73

3.5. Analyse des incertitudes des résultats

3.5.1. SOUICES dES EITEUIS ....cuvieeeriieeiieeeeteeeereeeeteeeeteeeeaeeeereeeetreeeeseesetseesseseesseeeesseessreeanns

3.5.2.  Erreurs liées a I’évaluation des CONtraintes.........c..cccvveeeveeeireeeereeeereeeereeeeneeeereeenns

3.6. Conclusions

76

............ 77

............ 77

79

CHAPITRE 4. : APPLICATION DE L’ETUDE D’UNE COUCHE

GALVALISEE........cccoiiimmrrrmninnsnnr s s ssssnsenns

4.1. Cristallographie du zinc

4.1.1.  Structure CriStaAlliNg ........c.eeeeureieiiieiie ettt ettt e eetee e taeeeareeeareeenereeas



4.1.2. Indexation cristallographique .........cccooeveeririiieeriieieeie et

4.2. Comportement mécanique du zinc

83

4.2.1. Mode de defOrmation..........cceieveieeueeiiieeeeeeeeeeee e e et e et erte e ereeenes
4.2.2.  Anisotropie élastique du ZINC..........cceveieeiiirieeiieie et
423, Lefacteur de SChmid.........ccoeiviiiiiiiiiiiicceeeee e e

4.3. Les revétements de zinc sur toles galvanisées

................... 83

................... 85

................... 85

87

4.3.1. Galvanisation & chaud.............ccceieiiiiiiiii i e e

4.4. Matériau étudié

................... 87

88

4.4.1. Substrat 88

442, REVEEMENLS A€ ZINC .ueeovviiiieiieeeeieiee ettt ettt et eaee e ereeeenes

4.5. Moyens expérimentaux mis en ceuvre

................... 89

91

4.6. Contraintes résiduelles de la couche galvanisée avant et aprés recuit.

4.6.1.  Préparation d’€chantillon..........ccceouiiiieiiiieiienieeee e
4.6.2. Orientation des GIaiNS ........ceeceeceerueruerieeienieseseeeeeieteseeeeeeeeessesseeneessesseeneeneas
4.6.3. Recuit de I’€chantillon.........cccccevuivieririninieinencnenreree e
4.6.4. Evolution des raies de diffraction ...........coceouvevenerinincinincneceeeneseee
4.6.5. Contraintes résiduelles et leur éVOIUtioN.........c.cceeuiruirieiniiniccininieecisieeeeee

4.7. Comportement du revétement de zinc en traction simple.

93

4.7.1.  Usinage et préparation des EProuVetLesS........ceevrerrrerrereeieeeeeerieeeeeeeseeseeseeneas
4.7.2.  Orientation du MONOCTIStAl ..........ccoeviriniiniiiiiiiiiic e
4.7.3.  MOYens EXPETIMENTAUX ......ccuuerreerrerierireneeesresrreeseeeseeseeseeseesesseenseesseesseenses
4.7.4.  Analyse macroscopique de 1a traction ............cceevveeeieieeciieriieieeiieeeiee s
4.7.5.  Analyse des CONTAINTES .........cceeruierierieeieeieeteeeieereeeeeereenseenseeseeseenseesaenees

4.8. Conclusions

CHAPITRE 5. : CONCLUSIONS ET PERSPECTIVES..................
Références bibliographiques.........cccccceciriircmninnsnnnscscennas

Annexe 1

Métallurgie du Zine .......ccccreccemmrrrcerrsr e

Annexe 2



Feuille de calcul de contraintes et de facteur de Schmid............ 133
Annexe 3
Plans diffractants utiliSés........ccccceocriirinmiiiicsnnnssr e 135
Annexe 4
Contraintes dans les 4 grains a chaque étape de chargements.139
Annexe 5

Liste de publications dans le cadre de la thése de doctorat....... 141



Introduction

Introduction

La méthode de diffractométrie X (diffraction des rayons X) est largement utilisée pour
caractériser la structure cristallographique des matériaux cristallins, ainsi que la
texture et la microstructure associée grace a cette technique non destructive, locale,
sélective et quantitative [1-4]. En parallele, la diffraction des rayons X permet
d’analyser 1’état mécanique par la détermination des contraintes internes a différents
échelles : macroscopique (déformations et contraintes résiduelles de la picce
mécanique), mésoscopique (contraintes dans la phase métallurgique ou dans un grain)
et/ou microscopique (champs de déformations et contraintes a 1’échelle du réseau

cristallin).

Dans I’intérét des applications industrielles, les concentrations de contraintes et les
hétérogénéités de déformation doivent étre évitées afin d’augmenter la durée de vie
des piéces mécaniques. Généralement, il est impossible de prendre en compte le
comportement de chaque grain ce qui explique la nécessité de développer des modeles
macroscopiques qui déterminent le comportement moyen de I’ensemble des grains.
L’analyse des contraintes résiduelles par DRX peut étre qualifiée de standard lorsque
le matériau est homogene, macroscopiquement isotrope, composé de grains fins et
que la piece est localement plane et ne présente aucun gradient dans I’épaisseur de
mesure [5-7]. Lorsque la taille de grain augmente (>200um par exemple), les
comportements mécaniques présentent largement un caractére hétérogéne a cause de
I’anisotropie des grains et de la variation de leurs orientations [8]. Des grains avec la
méme orientation cristallographique peuvent avoir, a cause de I’effet de voisinage,
des comportements trés différents [9]. Les méthodes classiques de ’analyse des
déformations et des contraintes dans les matériaux polycristallins ne sont plus
applicables dans le cas cité auparavant. Aujourd’hui, il est possible de prendre en
compte le comportement mécanique des matériaux a 1’échelle des grains et
I’interaction entre les grains. Depuis quelques années, les développements
méthodologiques de 1’analyse monocristalline ont été remarquables dans leur
application aux monocristaux et aux multicristaux de structure cubique. En revanche,
il y a peu d’études publiées a ce jour sur de telles méthodes d’analyse appliquées aux

monocristaux et aux multicristaux de structure non cubique.
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Un nombre important de matériaux monocristallins et multicristallins utilisés dans
I’industrie mécanique, nucléaire ou électronique sont de structure non cubique, par
exemple, les alliages métalliques (Mg, Zn, Zr, Ti) ou intermétalliques (TiAl), les
céramiques (AL,O;, ZrO,) ou les semi-conducteurs sous forme de dépdt ou massif.
Aussi dans 1’industrie automobile, les toles d’acier galvanisées sont largement
utilisées. Dans notre étude expérimentale, le revétement de zinc possede de gros
grains qui ont d’une taille variant de 2mm a 5mm dans le plan de la tole avec une

épaisseur de 10um [10].

La détermination des déformations et des contraintes dans les matériaux
monocristallins a ét¢ initiée par IMURA, SLADE Jr et al au début des années 60 [11-
13]. Du point de vue théorique, I’introduction du tenseur métrique par Ortner [14]
ouvre une voie a I’étude de la déformation et des contraintes sur un monocristal dans
les années 80 par la diffraction des rayons X. L’application de la détermination des
contraintes dans des matériaux a gros grains est d’un grand intérét scientifique
puisqu’elle ouvre de nouvelles perspectives pour la caractérisation mécanique a
I’échelle des grains et les interactions entre les grains. Elle a été détaillée par W.
Reimers [15], puis appliquée par P. Gergaud [16] au cas d’un matéraiu a gros grains
en silicium. Toutefois, par rapport aux cristaux cubiques, la détermination des
déformations et des contraintes dans les matériaux monocristallins non cubiques reste
encore peu ¢étudiée. L’inconvénient est que la base de travail n’est pas orthonormée
lorsque la maille cristalline est de symétrie moindre, c’est a dire lorsque le repére

cristallin direct n’est ni nécessairement orthogonal ni nécessairement normé.

Le présent travail de thése consiste a développer d’une nouvelle méthodologie pour
déterminer des déformations et des contraintes dans les matériaux monocristallins ou

multicristallins a structure non cubique par la DRX.

Dans le premier chapitre, certaines connaissances sur la caractérisation de I’état
mécanique des matériaux cristallins par la DRX sont présentées. Apreés un rappel
général du principe de la DRX, nous présenterons la méthode classique pour
déterminer des déformations et des contraintes par la DRX dans les matériaux

polycristallins afin d’avoir une vue d’ensemble.

Le deuxieme chapitre est consacré a la présentation du développement de la nouvelle

méthodologie pour déterminer des déformations et des contraintes a 1’échelle de grain
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de structure non cubique par la technique de la diffraction des rayons X. Une étude
bibliographique de la méthode monocristalline a été syntétisée qui présente la théorie
existante de [’étude des déormation et des contraintes dans les matériaux

monocristallins.

Au cours du troisiéme chapitre nous nous attacherons a la mise en ceuvre de cette
nouvelle méthode et pour la validation expérimentale de la méthode étudiée, un bi-
cristal de cuivre sous chargement de compression a été étudié. Les procédures
expérimentales commencent par [’orientation d’un cristal. Puis [’acquisition et
I’optimisation des raies sont détaillées conformément a la théorie. Enfin 1’incertitude

sur le résultat de contrainte venant de cette méthodologie sera évaluée et discutée.

Une application expérimentale de cette méthode dans un revétement Zinc a gros
grains est exposée dans le quatriéme chapitre. Dans un premier temps, 1’aspect de la
métallurgie de Zinc et la microstructure des revé€tements de zinc sur les toles
galvanisées sont rappelés brievement. Les contraintes résiduelles sur ce revétement a
I’échelle des grains sont quantifiées avant et aprés un recuit a différentes
températures. Par la suite les comportements mécaniques des grains sous un
chargement de traction sont exploités par cette méthode en considérant la
morphologie du revétement, I’effet mécanique dans les grains, et I’interaction entre

les grains.

Enfin, nous proposerons, en conclusion, un bilan de travail basé sur cette nouvelle
méthode monocristalline dans sa capacit¢ a déterminer des déformations et des

contraintes et présentons les aspects a approfondir comme perspectives.






Chapitre 1 : Etude bibliographique

CHAPITRE 1. : ETUDE BIBLIOGRAPHIQUE

En général, les matériaux cristallisés sont constitués d’une multitude de petits
volumes appelés grains dont la taille varie selon la microstructure. Chaque grain est
en fait un monocristal constitué d’un empilement régulier d’atomes métalliques dont
la cohésion est due a des attractions inter atomiques. Souvent deux cristaux voisins
n’ont pas de relation d’orientation particuliére. Le joint de grain étant la surface limite
de deux éléments anisotropes et d’orientation différente, il fait I’interface entre autre
pour la transmission de déformation et de contrainte de chacun des cristaux. De
méme, il constitue une barriere quasi infranchissable pour les dislocations de chacun

des grains.

Dans un cristal, il existe souvent la déformation élastique et plastique. La déformation
¢élastique des matériaux cristallins est inhomogeéne a 1’échelle des grains car elle se
produit par le déplacement simultané d’atomes de différentes régions du cristal par

rapport aux autres.

Les déplacements par cisaillement se font suivant certains plans et directions
cristallographiques, par le mouvement de dislocations. La déformation plastique est

toujours associée au mouvement de dislocation.

Dans un monocristal, la courbe effort/déformation dépend fortement de 1’orientation
de I’axe de sollicitation par rapport aux directions cristallographiques de 1’échantillon.
Dans le cas le plus simple de la déformation plastique, 1’orientation doit étre telle
qu'une seule famille de plans de glissements soit active. Il faut pour cela que la
scission résolue sur cette famille de plans dans une direction de glissement soit
nettement plus élevée que sur les autres familles et qu’elle soit plus importante que la
scission critique. Pour chaque orientation du cristal, il y a généralement au moins un
systéme de glissement activé, c’est & dire un plan et une direction, suivant lesquels se

produit le glissement.

Dans les cristaux réels 1’assemblage tri périodique et infini, des mailles cristallines
décrivant les cristaux idéaux sont perturbé par un grand nombre de défauts cristallins

(ponctuel, linéaire et planaire) [3-5].
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Chapitre 1 : Etude bibliographique

1.1. Définition et origine des contraintes résiduelles

1.1.1.  Origine des contraintes résiduelles

Les contraintes résiduelles sont des contraintes multiaxiales statiques autoéquilibrées
existant dans un systéme isolé¢ de température uniforme et en ’absence de tout

chargement extérieur.

Toute hétérogénéité de déformation introduite a toute échelle de la structure entraine
la génération de contraintes résiduelles. De maniére générale, les macrocontraintes
résiduelles sont le résultat de 1’activité des sources fondamentales suivantes agissant

seules ou en combinaison [17] :

e déformation plastique hétérogene entre différentes zones d’une piece soumise
a des sollicitations mécanique externes a charge imposée ou a déformation

imposée ;

e déformation plastique hétérogéne entre différentes zones d’une piece soumise

a des sollicitations thermiques ;

e différence entre les coefficients de dilatation thermique des différentes zones

d’une piéce.

e variation de volume hétérogéne et/ ou phénoménes de pseudoplasticité dus a

des transformations de phase a 1’état solide ;

Cette incompatibilité¢ de déformation qui ne vérifie pas les équations de compatibilité
est compensée par des déformations élastiques irréversibles et est a 1’origine des

contraintes internes au point de vue mécanique.

Des phénomeénes physico-mécaniques, tels que le changement de phase ou le
refroidessement d’un échantillon, sont souvent couplés et induisent des
incompatiblités de déformation. Le changement de phase s’accompagne
systématiquement d’un changement de volume (modification de structure cristalline),
I’apparition de la nouvelle phase provoque une déformation par rapport au reste du
matériau non transformé (au niveau de la phase ou de 1’échantillon). Cette
déformation locale ne sera pas compatible avec le reste du matériau et figera en partie
cette déformation en déformation plastique incompatible. Dans le cas de

refroidissement inhomogene, le gradient thermique induit un gradient de déformation
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et géneére des interactions entre les différentes parties, et donc des incompatibilités de

déformation.
1.1.2. Contraintes résiduelles aux différentes échelles

La diffraction des rayons X est sensible aux déformations élastiques du réseau
cristallin. C’est une échelle trés fine. Cependant, selon les conditions expérimentables
et le matériau étudié, ’information recueillie peut aller d’une déformation trés locale
au sein d’un réseau cristallin jusqu’a une déformation moyenne d’un ensemble de
réseaux cristallins. Les déformations a 1’origine des contraintes résiduelles peuvent
intéresser des domaines de taille macroscopique, microscopique ou
submicroscopique. Différentes échelles sont ainsi définies [18] auxquelles sont
associées différents ordres de contrainte. La figure ci-dessous illustre la variation de la

contrainte sur une distance traversant plusieurs grains.

Joints de grains

’ A’)w(ﬂ/

Y Y N\

e

Figure 1-1 : Présentation schématique des 3 ordres des contraintes internes.

La description précise du comportement mécanique d’un matériau cristallin nécessite
une définition précise des échelles observées. Les phénomenes observés a chaque
échelle peuvent étre classifiés, et sont associés aux différents types de discontinuité.
On introduit un volume qui intégre toutes les discontinuités définies dans la figure ci-
dessous. Suivant le modéle choisi, différents types de discontinuités vont étre prises
en compte avant de calculer la moyenne pour déterminer le comportement

macroscopique.
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Figure 1-2 : Definition de differents ordres de contraintes résiduelles dans le
polycrystal

A une échelle correspondant & un volume de I’ordre du mm® ou d’une surface de
quelque mm?, on définit les caractéristiques mécaniques macroscopiques du matériau.
A cette échelle, les contraintes macroscopiques (contraintes d’ordre I) sont la
contrainte moyenne sur un grand nombre de grains. Macroscopiquement, des zones
d’une méme picce peuvent se trouver dans un état de contrainte différent. Ces
contraintes sont nulles en moyenne si les piéces ne sont pas chargées mais elles

peuvent atteindre localement une grande intensité.

A une échelle plus fine, le matériau se subdivise en grains qui sont analysés comme
des éléments de volume continus pour lesquels on définit des caractéristiques
meécaniques locales. Les contraintes correspondantes appelées contraintes
mésoscopiques (contraintes d’ordre II) sont présentes a 1’échelle du grain. Du fait des
désorientations cristallines entre les grains et du caracteére cristallographique du
glissement plastique, la déformation plastique que lon peut, a cette échelle,
considérer comme uniforme dans chaque grain, est incompatible de grain a grain et
responsable des contraintes internes. Toutefois les contraintes d’ordre I sont la
moyenne des contraintes d’ordre II sur le volume d’analyse. Dans le cas d’un
matériau bi-phasé, les contraintes internes d’ordre II sont relatives a 1’échelle de la

phase métallurgique.

A une échelle encore plus fine, de nouvelles discontinuités apparaissent a I’intérieur
des grains, telles que les sous joints, les joints de macle, les arrangements de

dislocations, les dislocations isolées, les atomes interstitiels ou substitutionnels, les
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lacunes ... Toutes ces sources de discontinuités de déformations créeront des champs
de contraintes trés variables localement. Pour cette raison, on définit a I’échelle du
réseau cristallin des caractéristiques mécaniques particuliéres. Les contraintes internes
a ce niveau sont appelées contraintes microscopiques (contraintes d’ordre III), leur

moyenne sur les volumes d’analyse nous donne les contraintes internes d’ordre II [5].
1.2. Diffraction des rayons X par les cristaux

Bien que les rayons X aient ét¢ découverts en 1895 par W.K.Rontgen a I’Université
de Wiirzburg [3], il faut attendre I’expérience de Laué en 1912 pour voir apparaitre le
premier cliché de diffraction d’un petit cristal de Blende [19]. W.L.Bragg utilisa et
développa la diffraction des Rayons X pour identifier les structures cristallines des
matériaux [2]. Depuis, de nombreuses applications ont été développées dans les
domaines de la cristallographie, de la physique et de la métallurgie. Aujourd’hui la
diffraction des rayons X (DRX) est une méthode trés utilisée pour caractériser et

comprendre la microstructure et 1’état mécanique des matériaux cristallins.

Bol’SHAKOV et ses collaborateurs [20] en 1975 ont appliqué des rayons x a des
matériaux monocristallins en utilisant un goniométre 3 cercles avec un détecteur
ponctuel. Ceci a ouvert une nouvelle voie d’analyse. La poursuite de ce genre de
recherche depuis 1980 a été facilitée par I’arrivée d’une nouvelle génération de
goniometres a 4 cercles totalement automatisés, le pilotage des goniométres,

I’acquisition et le traitement des données ont été assistés par ordinateur.

Les méthodes de diffraction utilisent soit le spectre continu, soit les raies
caractéristiques ko ou k3. La diffraction apparait quand la loi de Bragg est vérifiée. Il

en résulte deux types de méthodes représentées dans le tableau 1-1 :

Tableau 1-1: Comparaison des méthodes de diffractions

Longueur d’onde A | Angle d’incidence 6 Méthode

Spectre continu Variable Fixe de LAUE

Raie caractéristique Fixe Variable des POUDRES

La méthode LAUE, s’applique aux monocristaux (ou gros grains), qui est la plus
ancienne méthode de diffraction des rayons X [21]. L’échantillon est fixe et les plans

cristallins ont une orientation fixe par rapport au faisceau de rayons X incident. La
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longueur d’onde étant variable, chaque plan cristallin (h k 1) correspondant a un
facteur de structure qui n’est pas nul donnera un faisceau diffracté si la longueur
d’onde qui satisfait la loi de Bragg est contenue dans le spectre continu. Cette
méthode sert principalement a la détermination de 1’orientation cristallographique des

monocristaux.

La méthode des poudres tire son nom du fait que I’échantillon polycristallin examiné
est réduit en une poudre fine constituée de particules orientées au hasard. Le faisceau
de rayons X est monochromatique et il n’y aura diffraction que lorsque ce faisceau
fait un angle 6 (solution de la loi de BRAGQG) avec une famille de plans cristallins
dont le facteur de structure n’est pas nul. Cette méthode pourra s’appliquer ¢galement
a un échantillon massif polycristallin formé de petits grains, qui sont équivalents aux
particules de la poudre. Il n’y a pas dans ce cas de faisceau transmis. C’est la méthode

principale utilisée en métallurgie.

Pour investiguer le comportement des matériaux monocristallins, différentes
méthodes sont développées et appliquées depuis quelques années. Cependant elles
sont incapables de modéliser au cas de cristal non cubique. Une nouvelle méthode
pour déterminer des déformations et des contraintes par DRX constitue 1’essentiel des
investigations menées au cours de cette étude. Il s’agit ici de rappeler briévement

quelques notions importantes de DRX afin de faciliter la compréhension de la suite.
1.2.1. Loi de Bragg

Le rayonnement X est un rayonnement électromagnétique ayant des propriétés trés
proches de celles de la lumicre (il peut étre réfléchi, réfracté et polarisé). La longueur
d’onde est de I’ordre du grandeur des distances inter réticulaires rencontrées dans la
plupart des métaux. La diffraction a pour origine un phénomeéne de diffusion élastique
par un trés grand nombre d’atomes. Ces atomes étant arrangés de fagon périodique en
un réseau, les rayons X diffusés ont des relations de phase entre eux, relations qui
peuvent étre destructives ou constructives suivant les directions. Les directions
constructives correspondant aux faisceaux diffractés sont définies par la loi de Bragg.

La figure montre cette relation fondamentale de la diffraction des rayons X.
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Figure 1-3: Démonstration de la loi de Bragg.

Considérons une famille de plan {hkl} quelconque caractérisée par la distance inter

réticulaire dy,, et irradiée sous un angle © par un faisceau de rayons X

monochromatique. Si le cristal est relativement petit, chaque atome de ce cristal est
baigné dans un faisceau d’intensité constante et diffuse de fagon cohérente une onde
dont nous pouvons calculer ’amplitude et I’intensit¢ [22]. Si toutes ces ondes
diffusées sont en phase, elles interférent et donnent lieu a une onde diffractée de forte

intensit¢ dans cette direction. Cette condition nécessite que la différence

(6 =HA +AK=2d,, Sine) de marche de I’onde diffusée par I’atome situé en A’

par rapport a I’onde diffusée par ’atome situé en A est égale a la longueur d’onde ou

a un nombre entier de fois la longueur d’onde, soit :

(1_1) n7u=2dhkl sin 0

Cette relation est appelée loi de Bragg, elle constitue la base de la
radiocristallographie et montre comment a partir de la mesure des angles de
diffraction, on peut calculer les distances inter réticulaires caractéristiques d’un cristal

donné.

Pour qu’il puisse y avoir diffraction d’un faisceau de rayons X de longueur d’onde A

donnée, il faut que la loi de Bragg soit vérifiée et donc il faut :

n—kSI:dZ&

(1-2) 2d

Cette relation donne pour une distance inter réticulaire fixée, la valeur maximale de la
longueur d’onde utilisable et donc limite les familles de plans qui peuvent étre

caractérisées par un faisceau de longueur d’onde donnée.
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1.2.2. Déformation macroscopique mesurée par DRX

L’application qui nous intéresse concerne essentiellement la détermination des
contraintes résiduelles d’ordre I définie dans le paragraphe 1.1.2. Celles-ci sont
obtenues en mesurant les déformations ¢lastiques du réseau cristallin a partir des
déplacements des pics de diffraction (0) par rapport a ceux du matériau non contraint
(89). En effet, les déformations du réseau cristallin sont liées aux angles de diffraction

par la relation de Bragg (figure 1-4)

—Pic initid ——Pic zous contrainte

Faisceau monochromatique 12000
de longueur d onde A o000 4

G000

Intensitécouts)

G000 -
4000 -

2000 A

Hhétarde gra)

dU(NﬂJ d(hlill ! ]

134 136 138 140 142 144

Figure 1-4: Déplacement du pic de diffraction sous I'effet d’une contrainte

La déformation conventionnelle € k) des plans diffractants (hkl) s’écrit :
d,.,—d
(hkl) 0(hkl)
(1-3) S e E—
dO(hkl)

En appliquant la loi de Bragg, on obtient :

sin©
g=-"1% _

(1-4) 1

sin 0

La déformation ¢€lastique du cristal peut donc étre obtenue par mesure de la position

des pics de diffraction avant et apres déformation.

Posons =06, + A et introduisons cette valeur dans I’expression de la déformation

(1-4). Les variations de position de pics étant fiables on peut développer et tronquer

au premier ordre en A9, on obtient :
(1-5) €=-cotgf, A0

Cette expression présente 1’avantage d’exprimer la déformation du cristal comme une

fonction linéaire de la position du pic de diffraction.
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1.3. Méthode d’analyse des contraintes dans les matériaux
polycristallins.
La synthése des travaux effectués dans ce domaine avant les années 60 a été faite par

GREENOUGH (jusqu’a 1951) [23], ISENBURGER (jusqu’a 1952) [24], VAS’'LEV
et SMIRNOV (jusqu’a 1961) [25].

L’application du diffractométre pour déterminer les contraintes résiduelles dans les
aciers de haute résistance, a suscité les intéréts pour sa précision de 1’ordre de
cintimétrique ou mieux [26-27].

C’est dans les années 60 que la méthode dite de « sin® y » est devenue une méthode

standard en théorie et en pratique [28], malgré les difficultés qui sont apparues lors de

I’¢tude des matériaux anisotropes [29], ou texturés [30]. L’angle y est formé par la

normale a I’échantillon et la bisectrice du faisseau incident et du faisceau diffracté.

Dans le cas d’un état triaxial de contraintes, les relations entre les contraintes et

déformations s’écrivent d’une maniere générale :

(1-6) Egy = %Sz(% —0,,)sin’ w+%szc33 +SIT1‘(G)+%SZ‘C¢ sin” y

Avec %Sz =(1+v)/E etS, =—v/E.

La figure ci-dessous présente une interprétation possible de I’équation (1-6) ou de la
courbe des sin’ y dans le cas général d’une analyse de contraintes triaxiales dans une

direction¢ .

-19-



Chapitre 1 : Etude bibliographique

e T

-~ Pente = %SE(G¢_ =

e

Origine = %SQGH +3,Tr ()

o

sin 2y

c a2
Figure 1-5 : Interprétation graphique de la courbe des SV dans le cas
triaxial.

Généralement, pour des matériaux polycristallins, le principe de la détermination

d’une contrainte dans une direction ¢ est alors le suivant : on trace la déformation
mesuree €,, en fonction de sin® \, la pente est proportionnelle ac, et 'ordonnée a

I’origine est proportionnelle a la trace du tenseur des contraintes. C’est cette équation

qui donne le nom de « méthode des sin’® y ».

L’approfondissement de la connaissance de la nature des déformations mesurées par
la DRX a conduit a la notion de Constantes d’Elasticité Radiocristallographiques
(CER) qui lient les déformations mesurées et les contraintes appliquées (contraintes

externes) ou dans le matériau (contraintes résiduelles) [28] [31-36].

Les CER peuvent étre obtenues par un calcul & partir du tenseur de rigidit¢ d’un
mongcristal ou par des mesures expérimentales. Le calcul théorique rigoureux exige la
prise en compte de I’anisotropie élastique de tous les grains, ainsi que l’interaction
entre les grains. La base de la démarche théorique est de lier les déformations

macroscopiques et microscopiques par des modeles de couplage micro-macro :

Modéle de VOIGT, qui suppose que les déformations sont homogénes dans toutes les

cristallites [37];

Modéle de REUSS, qui suppose que les contraintes sont homogénes dans toutes les

cristallites [38];
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Modéles de KRONER: ou modéle auto-cohérent qui donne des valeurs

intermédiaires entre les bornes fixées par les deux modeles précédents [39] et qui tient

compte d’une interaction entre les cristallites.

Le probléme que 1’on rencontre dans 1’évaluation des CER a priori touche les bases de
la méthode de la détermination des contraintes dans les matériaux par la DRX. La
synthése de 1’évolution du calcul des CER jusqu’a 1991 a été rappelée dans la thése

de doctorat de FRANCOIS [40].

L’autre avancée théorique importante vient du fait que la linéarité entre les distances
interréticulaires et les valeurs de sin’y n’est qu'un cas particulier simple

correspondant & un état de contrainte plane [41-44]. En fait les déformations et les
contraintes sont tensorielles, autrement dit, elles sont triaxiales de nature. Le
traitement tensoriel de WERN [45] (RIM; X-Ray Integral Method en anglais)

généralise de fagon élégante 1’analyse du probleme.

Au niveau des appareillages, aprés le passage des méthodes a films aux méthodes a

compteurs, 1’introduction du montage y [46-47] a été un pas trés important dans la

diffractométrie pour faciliter la mesure des déformations par suite de la symétrie du
montage qui évite les corrections d’absorption, nécessaires dans le montage non

symétrique.

D’autres progrés des appareillages telles que 1’utilisation des détecteurs linéaires ou
bidimensionnels [48-54] et D’automatisation des procédures de pilotage des
goniometres, d’acquisition et de traitement des données ont permis 1’acquisition des
données nécessaires pour obtenir un tenseur complet qui se réalise dans un délai de

quelques minutes & quelques heures selon les matériaux étudiés.
1.3.1. Limites des méthodes polycristallines

Les développements précédents sont valables pour tous les matériaux polycristallins a
condition qu’ils soient : homogeénes ; macroscopiquement isotropes ; composés de
grains fins; sans gradient de contrainte ou de composition chimique; de surface
analysée localement plane. Ces hypothéses sont vérifiées dans beaucoup de cas
rencontrés en pratique, toutefois, si elles ne sont pas vérifiées, il est nécessaire
d’étendre la théorie. Par ailleurs, d’un point de vue expérimental, pour obtenir un

signal diffracté¢ facilement exploitable, il est préférable de travailler sur des
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échantillons massifs et présentant une symétrie cristalline élevée. Si ce n’est pas le

cas ; des conditions expérimentales adaptées doivent étre utilisées.

Dans la pratique, les différents problémes rencontrés sont :

Problémes de la grosse taille de grain

Problémes de I’existance des gradients de contrainte et/ou de composition
Problémes de I’existance de la texture cristallographique

Problémes d’anisotropie plastique

Problémes de matériaux bi-phasages ou de multi-phasages

Problémes de la complexité géométrique de 1’échantillon

Probléme des couches minces

Problémes liés a la symétrie cristalline du matériau

Ces problémes sont bien expliqués dans les différentes littératures [5-7]. Mais si la
piece a mesurer présente des grains dont la taille est assez grande (> 200 um par
exemple) par rapport au faisceau de rayons X, ce principe d’analyse n’est plus
convenable. La méthodologie monocristalline établie sur les matériaux multicristallins

ou monocristallins doit &tre appliquée.

1.4. Méthode monocristalline d’analyse des déformations par
la DRX

La microstructure des matériaux monocristallins est plus simple que celle des
matériaux polycristallins. Mais le développement de la méthode d’analyse de DRX
pour déterminer les déformations dans les matériaux monocristallins a du retard par
rapport au développement de la méthode polycristalline. D’une part, les techniques
d’¢laboration des matériaux monocristallins sont plus sophistiquées et plus exigeantes
que celles des matériaux polycristallins, D’autre part, leurs applications sont encore
trés limitées a cause des prix peu abordables pour les applications conventionnelles.
Toutefois, 1’évolution des nouvelles technologies d’élaboration des matériaux
monocristallins a permis de franchir les anciennes barriéres. Les applications
industrielles des matériaux monocristallins a grandes échelles rendent souhaitable la

mise en ceuvre d’une technologie originale pour déterminer les contraintes
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(déformations) aussi maniable que celle appliquée aux matériaux polycristallins.

Quelques applications de ce type de matériaux peuvent étre citées :

- Ailettes de turbines de turboréacteur a alliage base nickel a gros grains ou
monocristallin, obtenues par solidification orientée pour avoir une

meilleure résistance au fluage.

- Capteurs de pression, capteurs des rayonnements tels que infrarouge,

gamma, X..., semi-conducteurs comme le silicium, le germanium, etc..
- Les puces ¢électroniques (SLSI, Super Large Scale Integration).

Dans un matériau polycristallin, le volume de matiere irradiée contient une tres
grande quantit¢ de grains (multicristaux) d’orientation aléatoire, donc lorsqu’un
échantillon est irradié avec un faisceau de rayons X monochromatique, on obtient un
cone de rayons diffractés. L’acquisition de la raie de diffraction, et la mesure de
I’angle de Bragg se fait par un balayage d’un détecteur dans un plan qui contient I’axe

du cone.

Dans le cas d’un monocristal il n’y a diffraction que pour des orientations bien
déterminées et il n’y a qu'un seul pic de diffraction par plan cristallin.

L’expérimentation doit faire face a deux impératifs :
- la connaissance de 1’orientation du monocristal étudié ;
- Le repérage des « centres » de pics de diffraction dans I’espace étudié.

1.4.1. Rappel d’analyse monocristalline des déformations et des
contraintes par DRX

A notre connaissance, les plus anciens travaux dans ce domaine ont été faits par

IMURA, CLADE JR et al [12-14] dans les années soixante. Ils ont déterminé :

- les déformations et les contraintes résiduelles générées par les précipités et la
matrice, d’un alliage monocristallin Al-3.85%Cu pendant le traitement de

durcissement par vieillissement.

- les déformations et les contraintes résiduelles générées par la transition

désordre-ordre d’un alliage monocristallin Cu-50%Au.

La méthode expérimentale exploitée dite « back-reflection divergent-beam method »

est basée sur un montage de diffraction de Laué€ a laquelle s’ajoute un autre montage

-23 -



Chapitre 1 : Etude bibliographique

qui permet de tourner I’échantillon. Les faisceaux diffractés sont enregistrés par un
film photographique. Une autre application de cette méthode a été réalisée par
Iwasaki et Al [55]. Le méme principe avec 1’inclinaison de 1’échantillon a été utilisé

par Bollenrath et ses collaborateurs [56]

La sensibilité de la méthode « Imura et Slade » est limitée du fait de 'utilisation de

films, ainsi cette méthode n’a pas eu beaucoup d’applications par la suite.

Bol’Shakov et ses collaborateurs [20] en 1975 ont travaillé a ce sujet en utilisant un
goniometre a 3 cercles avec un détecteur ponctuel. Ceci a ouvert une nouvelle voie

d’analyse.

La poursuite de ce genre de recherche depuis 1980 a été facilitée par 1’arrivée d’une
nouvelle génération de goniomeétres a 4 cercles totalement automatisés. Le pilotage du

goniometre, I’acquisition et le traitement des données ont été assistés par ordinateur.

L’orientation d’un monocristal constitue une phase délicate de la diffractométrie. La
détection des faisceaux diffractés d’un monocristal nécessite donc une connaissance

précise de 1’orientation du cristal.

Le principe et la procédure de la détermination de 1’orientation d’un monocristal a
partir de deux observations des normales des plans cristallins ont été proposés dans un
premier temps par Busing et Al [57] en 1967 et appliqués par la suite par Reimers
[58] en 1991. La précision peut étre améliorée par d’autres observations a 1’aide de
I’application des moindres carrés. Une autre procédure de raffinement a été proposée

par Shoemaker et Bassi [59-60].
1.4.2. Diffraction de Laué

Afin de pouvoir orienter un monocristal sur un goniometre a 1’aide de la procédure de
Busing a partir de deux premiéres observations, on recourt a la diffraction de Laué

pour connaitre I’oreintation du monocristal.

La méthode de Laué est la plus ancienne méthode de diffraction des rayons X [21].
Un faisceau diffracté est produit si la longueur d’onde qui satisfait la loi de Bragg et

contenue dans le spectre continu.

Le dépouillement manuel des clichés de Lau€ est une tache difficile méme dans les
structures simples, comme les cubiques ou les hexagonales, voire quasi impossible

dans les cas de structures cristallines plus complexes.
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La premiére tentative d’une solution automatique assistée par ordinateur a été
effectuée par Huang et ses collaborateurs pour le systéeme cubique [61-62] en 1971.
Cette méthode est basée sur la comparaison des angles interplanaires mesurés a 1’aide
des taches du cliché Laué et des angles interplanaires calculés a partir des indices de

Miller (h, k, 1). Des améliorations ont été apportées par différents auteurs [63-67].

Ce sont Riquet, Laugier et ses collaborateurs [50] [68-69] qui ont réalisé une autre
démarche intéressante. L’intérét de leur travail est I’introduction de la matrice
d’orientation, qui est le passage du repére de 1’échantillon au repére cristallin
réciproque. Elle lie les coordonnées des normales aux plans cristallins issues des
taches dont I’enregistrement est produit par les faisceaux diffractés sur le cliché Laué
dans le repére de I’échantillon aux coordonnées des normales des plans cristallins
sous forme des indices de Miller dans le repére cristallin réciproque. C’est une
solution trés adéquate, en effet, la solution correcte est théoriquement unique, car la
relation entre le repere de 1’échantillon et le repere cristallin réciproque est
biunivoque. Le dispositif proposé est également trés intéressant, surtout le détecteur
bidimensionnel qui apporte beaucoup d’avantages dans la poursuite de

I’automatisation de I’analyse de diffraction des rayons X.
1.4.3. Principes établis par IMURA et ses collaborateurs

Le travail d’IMURA est le résultat de la combinaison de la théorie générale de
I’¢lasticité et de la diffraction des rayons X. Autrement dit, un tenseur de

déformations € a trois composantes diagonales (€,,,€,,,€5;) €t trois composantes
non-diagonales (€,,,€;,,€,,), soit au total six inconnues. Par la DRX, la variation de la

distance interréticulaire d’un plan cristallin dans une direction peut étre mesurée et
utilisée par la suite pour former une serie d’équations dont six composantes du tenseur
des déformations sont les inconnues a déterminer. Six équations ainsi formées avec
six plans cristallins indépendants suffisent pour trouver toutes les composantes du

tenseur des déformations [12-14].

Les auteurs ont également montré que la DRX permet aussi de déterminer 1’angle
entre deux normales des plans cristallins. Toutefois ils ont ignoré cette relation en
supposant que les cisaillements ne sont pas observables. Cette imprécision,

partiellement corrigée par Ortner [11], sera discutée dans le paragraphe suivant.
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Le tenseur des contraintes et le tenseur des déformations sont liés par la loi

généralisée de Hook :

1€

al

(1-7) o=

Ou6=(6,,,0,,04,0,0,,,0,,) » €E=(€,,,€,,€43,€,;,€5,,€,,) €t C est la matrice
(6x6) de constantes d’¢lasticité.

Une application récente de la méthode Imura a été obtenue par Vreeland [70]. 1l a

déterminé les contraintes dans une couche mince de silicium déposée sur un disque en
saphir : -0,924+0,16 GPa dans la direction [1 0 0] et -0,98+0,17 GPa dans la direction
[010]

1.4.4. Méthodes d’Ortner

Méthode d’Ortner 1

La méthode proposée par Imura et ses collaborateurs a ét¢ améliorée par Ortner [11]
[71-72] par I’introduction du tenseur métrique qui lie le tenseur des déformations et
les distances interréticulaires mesurées. Notons bien que, il s’agit de déterminer le
tenseur complet des déformations dont six inconnues sont a identifier. Il faut donc
extraire six informations du cristal déformé, soit six distorsions de distance
interréticulaire dans ce cas de la méthode d’Ortner 1. C’est la raison pour laquelle
cette méthode a été appelée la premiére méthode d’Ortner et a été utilisée par d’autres

auteurs [73-76].

Méthode d’Ortner 11

Ortner [11] a également prouvé qu’au moins six cosinus entre deux normales des
plans de diffraction peuvent étre exploités pour déterminer le tenseur métrique. Elle
exploite les distorsions angulaires au lieu des distorsions en longueur. Ce n’est plus la
distance interréticulaire qui est mesurée (Méthode d’Ortner I) mais le déplacement
angulaire des normales (variation de phi et psi) aux plans cristallins. Ceci est le
principe de sa méthode II. Toutefois cette méthode présente des inconvénients ; il n’a
pu formuler correctement cette méthode, jugeant qu’elle ne fournit pas des équations

linéaires. Dans le pratique, les mesures basées sur les variations en phi (¢ ) et psi (V)

sont beaucoup moins précises que celles en 260 etQ . Cette méthode n’a donc pas eu

d’application jusqu’a nos jours.
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Par P’analyse des incertitudes, Ortner [71-72] a introduit un paramétre Q afin de

définir la qualité des directions choisies :

Ag®
Ag},

(1-8) Q=

Ou Ae® est la moyenne des variances des déformations calculées, et Aey, est la

moyenne des variances des déformations mesurées.

A travers la minimisation du paramétre Q, Ortner a proposé des configurations de
directions (symétrie cyclique d’ordre 5) qui donnent des incertitudes proches de la
valeur minimales déterminée par des calculs analytiques. Toutefois nous constatons
que ce résultat n’est pas satisfaisant, car cette symétrie cyclique d’ordre 5 n’existe pas

dans la plupart de matériaux cristallins [71].
1.4.5. Travaux au sein du laboratoire

Les travaux sur les monocristaux ont commencé au milieu des années 80 a ’ENSAM.
A la suite des travaux de deux PFE (projet de Fin d’Etude) [73-74] [86], et de deux
stages de DEA (Diplome d’Etude Approfondie), une procédure expérimentale a été

établie en 1987. Une synthése a été faite par Barral [75].

Le point particulier des travaux effectués a ’ENSAM vient du début de la réflection
sur la distribution spatiale (3D) des pics de diffraction, une représentation des pics de
diffraction en fonction de deux variables angulaires a été mise en place pour étudier le
phénomene de diffraction des matériaux monocristallins. Un ajustement numérique de
I’angle de Bragg en fonction des angles (¢,y) a été proposé [74] vy est ’angle entre

la normale de I’échantillon et la normale au plan de diffraction ; ¢ peut étre considéré

comme une rotation autour de la normale de 1’échantillon.
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Les grandes lignes des procédures établies a 'ENSAM sont schématisées dans la

figure ci-dessous.

Orientation d'un monocristal
-Dépouillement automatisé des cliches de Laus
-Eeposttionnement de "échantillon sur le gomometre, liaizon au
repére du goniomeétre
-Eepérage dupic de diffraction dans le repére du goniometre a 1’ aide
de la projection stéréc graphique

v

Détermination des distances interréticulaires
-Acquisition de au moins s1% pios en balayage en 20
-Détermination des points d’intensité mazimum

|

Détermination des tenseurs métrigues et du tenseur des déformations

-Etablizsement de 1a liaison entre 1e tenseur métrique et les distances
interreticulaires

-Etablissement de la liatson entre le tenseur des déformations et les
tenseurs métriques avant et apré s déformation

-Chotx des plans de diffraction a faire

|

Deétermination du tenseur des contraintes
-Etablissement de la liatzon entre le tenzeur des contraintes et le
tenseur des déformations par la loi géneralisée de HOOK

-Eztimation des incertitudes

Figure 1-6 : Schéma des procédures établies a 'TENSAM

Cependant, dans ces grandes lignes de procédures, il manque certaines précisions (le
probleme de repérage, intervention manuelle, temps d’acquisition treés long, choix des

plans de diffraction...).

Dans ce cadre, Zhou [76] a proposé une nouvelle méthode. Dans cette méthode, les

composantes du tenseur métrique sont constituées de deux groupes de termes :

La combinaison linéaire des distances interréticulaires de trois mesures essentielles.

Ces termes sont uniquement fonction de ’angle de Bragg (26, ) (i=1..3) ;
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La combinaison linéaire des produits scalaires entre les trois vecteurs essentiels

mesurés. Ces termes sont fonction des triplets angulaires (20,,0,,y,) (i=1..3).

Cette méthode pour chaque mesure prend en compte le déplacement de la normale

(autrement dit la position en@,y,Q) ainsi que la distorsion interréticulaire, via le
déplacement du pic en20. Le nombre de mesures est alors réduit de 6 dans les
méthodes traditionnelles & 3 dans la nouvelle méthode. Pour la méme raison que la
méthode d’Ortner 11, celle de Zhou avait donné des résultats peu convaincants sur des
goniometres quatre cercles dont la précision en @,y n’est pas le point fort. Cette
méthode, avec 1’évolution de la technologie de diffraction en haute résolution, semble

toutefois promise a un bel avenir étre prometteuse.

Une application des procédures établies a ’ENSAM a été donnée par Gergaud [77].
Il s’agit de la détermination des contraintes dans des couches minces de dépots de

molybdéne trés texturés sur des substrats en acier inoxydable austénitique.

Le groupe de Reimers et al. a réalisé différents travaux [73-76] en utilisant plusieurs
types de rayonnements : rayons X (classiques et synchrotron), et neutrons. Leurs
recherches ont surtout porté sur I’alliage base nickel [55] [58] [73-78]. IIs ont étudié :
une structure a trés gros grains (zone fondue d’une soudure plasma) ; le blocage des
déformations issues des désorientations entre grains voisins, le comportement
mécanique a haute température. Par rapport aux procédures établies a ’ENSAM, ils
ont adopté la procédure d’orientation du monocristal proposé par Busing [57] sur un

goniomeétre a 4 cercles.
1.5. Conclusions

La mécanique des matériaux cristallins, le principe de DRX et le principe d’analyse
des contraintes internes par la DRX ont été brievement rappelés au début de ce
premier chapitre. Il s’agit de mesurer le premier ordre de contrainte (contraintes
macroscopiques) dans les matériaux polycristallins. Contrairement a la méthode
appliquée a la détermination des déformations dans les matériaux polycristallins, la
méthodologie monocristalline d’analyse des déformations et des contraines par la
DRX consiste a déterminer les tenseurs des déformations et des contraintes. Les
différents anciens travaux sont donc résumés et analysés dans la deuxiéme partie de
ce chapitre. Ces connaissances nous permettent de comprendre la nécessité de

développer une nouvelle méthodologie par DRX d’analyse des contraintes internes a
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I’échelle du grain, et de caractériser aussi bien qualitativement que quantitativement,

le comportement mécanique des monocristaux ou multi-cristaux.
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CHAPITRE 2. : METHODOLOGIE D’ANALYSE

MONOCRISTALLINE DES CONTRAINTES

La méthode de détermination des contraintes dans le cas des monocristaux a été
développée en vue de caractériser 1’état de contrainte a 1’échelle des grains. Cette
application de la détermination des contraintes dans un monocristal aux matériaux a
gros grains est d’un grand intérét scientifique puisqu’elle ouvre de nouvelles
perspectives pour la caractérisation mécanique de ce type de matériaux. Elle a été
précisée par Reimers [15], puis appliquée par Gergaud [16] au cas d’un matériau a
gros grains en silicium. Cependant tous les travaux récents sont réalisés sur des
matériaux cubiques. Dans le cas des monocristaux non cubiques, c’est a dire que le
repere cristallin direct n’est ni nécessairement orthogonal ni nécessairement normé, la
méthode précédente n’est plus adaptable. Dans ce chapitre, une nouvelle
méthodologie d’analyse des déformations et des contraintes dans les matériaux a
structure quelconque est développée. Cette méthodologie consiste a la variation du
tenseur métrique du cristal avant et aprés déformé, en se basant sur la méthode

proposée par ORTNER [11].
2.1. Les différents repéres

2.1.1. Le goniometre a quatre cercles
A la différence du polycristal ou I’ensemble des grains participe a la diffraction, dans
le cas du matériau monocristallin, un seul cristal participe a la diffraction. Il va donc

étre nécessaire, pour un plan cristallin (h k 1) donc un 20 donné, d’amener ce plan en

position de diffraction, c’est a dire de placer sa normale dans le plan faisceau incident
et faisceau diffracté, afin de le rendre accessible par un balayage horizontal type 6.

20 Cette opération va nécessiter un goniomeétre plus évolué que dans le cas d’une

mesure polycristalline.

Un goniomeétre a 4 cercles a 4 axes de rotations indépendants appelés 26 (laxe 26 ),

0 (l’axee ), v (l’axew) et @ (l’axe(p ). La figure 2-1 montre un schéma du

goniomeétre a 4 cercles.
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anticathode

Figure 2-1 : Schéma d’un goniométre a 4 cercles
Ce goniométre a 4 cercles comprend les 2 éléments suivants :
L’axe 29 et axe © sont dans le méme axe;

Lorsque 20 =0, ’anticathode et le détecteur sont alignés
Pour ramener un plan dans une position de diffraction par rapport au goniométre a 4

cercles, il y a généralement trois mouvements angulaires (@, ¢ , V) autour des axes.

Z
Y

=4 N
bl
"y
bt

Figure 2-2 : Les trois mouvements angulaires (® , ¢ , W) autour des axes
correspondants

Les trois mouvements angulaires (© ,¢ , V) autour des axes correspondants sont

définis par les trois matrices de rotations respectivement :
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cos® 0 —sin®
Ryg=| 0 1 0
2-1) sin® 0 cos®
1 0 0
R, =|0 cosy —siny
(2-2) 0 siny cosy
cos@ —sin@ 0
R,=|sin@ cos¢ 0
(2-3) 0 0 1

Ces trois matrices de rotation permettent d’amener la normale aux plans diffractants a

la position de diffraction par rapport au goniometre.
2.1.2. Définition des reperes géométriques

Selon notre étude, on a besoin de définir certains reperes géométriques (figure 2-3) :

Axe du goniomeétre A Zs

Flan de diffraction

eau incident

Faisceau diffracté La normal au plan de diffraction

Figure 2-3 : Schéma du repéreAL,AP , etAG.

A, Repére du laboratoire

A

Ce repére est défini par une base orthonormée “*L avec trois composantes :
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(2-4)

O Xt est orienté dans la direction inverse du faisceau incident des rayons ;

Y, est confondu avec I’axe © ;

z X, o Yo (ZL=X, AY

L est perpendiculaire au plan formé par

Ap. Repeére de la platine porte-échantillon orthonormé :

Ce repere est défini par une base orthonormée sur 1’échantillon, il est fixé par rapport

a la platine, il est défini par les axes X , Ye , Zv Ce repére sera confondu avec celui
de la platine porte-échantillon, pourvu que celui-ci y soit précisément positionné. Ses

trois composantes sont :

":< -u><:

N
]

(2-5)

Ou X est dans la direction longitudinale de I’échantillon ;

Yy est dans la direction transverse de 1’échantillon ;

Zp est perpendiculaire a la surface de 1’échantillon ;

Ag : Repére du goniométre orthonormé.

Ce repere est indépendant des mouvement Vet?®. Ce repere est confondu avec Ap

lorsque V=90=0. Ce repere est défini par une base orthonorme'eAG avec ses trois

composantes :
XG
A; =| Y,
(2-6) Za
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Ou Zg est dans la direction de la normale de la famille des plans diffractants, et est
confondu avec la bissectrice des faisceaux incident et diffracté, situé dans le plan

diffractant ;

Yo est confondu avec 1’axe du diffractométre ;

Yo o Zo (Xo =Y A Z)

Xq est perpendiculaire au plan formé par

Ce repere permet de bien exprimer les coordonnées des vecteurs de diffraction (les

0,0,d ), ou d" est la

normales aux plans diffractants) sous une forme unique de (
distance inter réticulaire de la famille de plans diffractants exprimée dans le réseau

cristallin réciproque.

2.1.3. Définition des repéeres du réseau cristallin et du tenseur

métrique

Repére du réseau cristallin direct A et son repére orthonormé associé* ¢ .

Une maille cristalline élémentaire est la plus petite unité représentative du réseau

cristallin. Elle peut &étre caractérisée par six parameétres ( a,b,c, B,y ), comme

indiquée sur la figure 2-4 a gauche.

Figure 2-4 : Le repére du réseau cristallin direct A etson repére orthonormé

AL
associe

Le repére du réseau cristallin direct est défini par une base A avec des composantes :

>
Il
ol

ol

(2-7)
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Ou les vecteurs de based b et C présentent respectivement les trois axes d’une

maille.

Généralement, on introduit un tenseur métrique G qui définit les relations entre les

vecteurs de base dans une maille cristalline élémentaire.

2

a-a a-b a-c a abcosy accosf g, L, E&n
(2-8) G=|a-b b'b b-c|=|abcosy b  becosa|=|g, g, gx
a-¢c b-¢c c¢-¢ accosf bccosa c’ g L3 L3

ij .
Leurs composantes " sont covariantes.
Pour une raison de simplicit¢é mathématique, on définit également un repere
orthonormé “*¢ associé au repére cristallin directA . Ce repére est défini par une base

orthonorméeAC, comme montré a droite dans la figure 2-4.

ac
A, =|b,
(2-9) &
_ a B
a, = A - __a®b
oulb, = ¢ ®a, e ©@®b
_ a®b ¢
cC = — =
\a@b\ o

o o G
Son tenseur métrique est unitaire dans ce repére ~ €

\ r . . r . * \ r r *
Repére du réseau cristallin réciproque A et son repere orthonormé associé A .

Une maille cristalline directe est définie par trois vecteurs fondamentaux 2 b etC.

De la méme fagon, on définira le repére réciproque du repére direct, a l'aide des

* * —k
vecteurs fondamentaux suivants: @ D etC | tels que tous les produits scalaires

homologues soient égaux a 1 et tous les autres soient nuls. D’ou :

(2-10) a

(2-11) b'a=0,b'b=1bT=0
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(2-12) ¢'a=0,c'b=0,c"c=0

Le tenseur métrique réciproque est

a* é.* ﬁ* b* a* —C~* g]1 12 13
(2_13) G* — 5* b* b* b* b* 6* — g21 22 23 — G—l
a* 6* b* . 6* 6* 6* g31 32 33

.
Un repere orthonormé Ac est ¢galement défini par une base orthonormée associée au

repere cristallin réciproque, avec des composantes :

*

5'C
(2-14) Al =|b,
c,
. b"®c  a
A, = T
b ®c| [
Ouib, = ¢, ®a,
. ¢
c. =
6*

D’aprés la définition des repéres “*c et A ¢, on trouve que ces deux repéres

orthonormés sont confondus.
(2-15) A, =A]
Il découle de cette définition deux propriétés importantes :

. .
Tout vecteur T , de coordonnées h, k, 1, dans le repére réciproque

(f*=(h-a"+k-b"+1-¢")), est perpendiculaire au plan ABC d'indices de MILLER

(h, k, 1) dans le repere direct.

Le plan ABC Je plus proche de I'origine des axes coupe Ox en A, Oy en B et Oz en
C, avec d'apres la définition des indices de MILLER : OH =1/h, OK = 1/k, OL = 1/1.

Pour qu'un vecteur soit perpendiculaire a un plan, il suffit qu'il soit perpendiculaire a

deux vecteurs non paralléles de ce plan.

Or AB est un vecteur du plan et AB=0A+OB ponc,
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P AB=F -(OA+0B)=(h-a" +k-b +1.8)-(—--a+-5)=0
(2-16) R TR
On aura de méme I "BC=0 ¢T"-CA=0 p¢ plan ABC est donc perpendiculaire

au vecteurT . De plus on a vu que par O passe un plan réticulaire d'indice h, k, 1 donc
la distance entre O et N est égale a la distance entre deux plans successifs de cette
famille: d.

Figure 2-5 : Relation entre le vecteur T etun plan du cristal.

Norme du vecteur T, |r*| est égale a l'inverse de la distance entre les plans réticulaires
d'indices h, k, 1.
Soit d la distance entre deux plans successifs d'indice de MILLER h, k, 1 donnés et N

le point projeté de O sur le plan ABC ON=d.

. — . . . — oL
Puisque T est perpendiculaire a N, donc ON ¢t T° sont colinéaires

£ .ON=r*|-d
et .
On a vu que
(2-17) -OA=(h-a +k-b +1.¢")-(1/h)-a=1
Donc rj-d= , Soit
d=-1
(2-18) !
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2.2. Orientation d’un cristal

Le principe d’orientation d’un monocristal sur un goniomeétre a 4 cercles a été proposé
par Busing et Levy [57] et Hamilton [79]. 1l s’agit de construire les passages entre
différents reperes. Dans ce travail, toutes les études sont basées sur les reperes définis

précédemment.

Généralement, deux passages essentiels entre les différents repéres pour n’importe

quel montage de diffraction sont :
- Le passage du repére cristallin au repére de 1’échantillon ;
- Le passage du repére de 1’échantillon au repere du goniometre.

Le premier passage étant intrinseque, il est défini lors de la définition du repere
d’échantillon. Mais le deuxiéme passage peut varier selon le systéeme de diffraction
exploité. Ces matrices de passage assurent la transformation d’un vecteur d’un repére

a ’autre.

Le diagramme suivant représente la procédure d’orientation d’un cristal;
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Choix d’une famille de plans {h, k, 1}

Détermination du tenseur des
contraintes
Identification de deux taches
de diffraction

2 couples ((pi,\|fi) 2 plans indépendants {hl,kl, 1}

: !

Calcul des coordonnées des

. Calcul des coordonnées des
normales n; au plan diffractant

normales n; dans A,
dans Ap ! C

1 ]

(ni, Njy, Ny,)
(nixa niy, niz) Ap o T T Ac

\/

Calcul de la matrice de

passage de Ac a Ap

v

(Ac—Ap)
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2.2.1. Définition des coordonnées du vecteur de diffraction T°

La normale au plan diffractant, la bissectrice des faisceaux incident et diffracté et le
vecteur de diffraction sont confondus dans les différents repéres. On les nomme « le

vecteur de diffraction».

On écrit les coordonnées du vecteur de diffraction dans les différents repéres (tableau
2-1)

Tableau 2-1 : Vecteur de diffraction dans les différents repéres.

Repéres A’ AL _A. Ag Ay

— K — — —

Vecteurs r T (© =TI, I6) Ip)
Coordonnées  (h,k,)  (x.,yerze)  (0,0,d)  (x4,¥5,2p)
Les relations entre toutes ces différentes coordonnées d’un méme vecteur de

diffraction dans les différents repéres sont :

(2-19)
(hakal)'A* :(XcayCaZc)'Az =(XeYerZe) Ac =(0,0,d)- Ay =(Xp,Yp,2p) Ay

Lorsque les parametres de maille cristalline sont connus, la longueur du vecteur de
diffraction, soit la distance inter-réticulaire, peut étre calculée d’apres les indices de

plan et la structure du cristal.

Lorsque I’angle de diffraction (20) et la longueur d’onde (1) du faisceau incident
sont connus, selon la loi de Bragg (1-1), la longueur du vecteur (d) peut aussi étre

calculée.
2.2.2. Passage entre les 4 repéres liés a la base cristalline.

Le repére cristallin A et le repére cristallin réciproque A" sont la base mathématique
pour décrire la structure cristalline a partir d’une maille. Toutefois, lorsque la maille
du cristal n’est pas orthogonale, et que ses axes ne sont pas normés, les démarches

mathématiques sont trés compliquées dans ces deux reperes. Le repere orthonormé

associé ‘¢ et A c peut nous aider a contourner ces inconvénients. Les relations ci-
dessous peuvent transformer les repéres cristallins dans leurs repéres orthonormés

associés [79].
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(2-20) GA=A.=A. =pA’

La figure 2-6 montre les passages entre ces quatre repéres.

AC:A*C

Figure 2-6 : Passages entre les repéres cristallins, A etA , et leurs repéres

, LA A
orthonormés associés, ~ C et €.

Les matrices de passages o et B sont :

/\/g 0 0
(2-21) o= géog“g /Aog 0
Ve e W

0 0
33
2-22) B= % [20g / 0
gn &

go8”

Jen Jeg 1/ye®

(2-23) o-B=1
Ou g; sont les composantes du tenseur métrique G du repére cristallin, g’ sont les

composantes du tenseur métrique G° du repére cristallin réciproque, g est le

déterminant du tenseur métrique G du repere cristallin.

Donc, les relations (2-19) deviennent

(2-24) (h,k,1)-A” z(xc,yc,zc)-Az z(xc,yc,zc)-BA*

-4) -



Chapitre 2 : Méthodologie d’analyse monocristalline des contraintes

(2-25) (Xc»¥erze) =(hkD)-B =(h kD) a

Les coordonnées de la normale du plan diffractant dans le repere A . sont donc issues

de la normalisation des coordonnées du vecteur de diffraction du plan (h,k,1) :

(2:26) (n,.n,.n,), =—CeYeld

VXe + Ve +7¢
2.2.3. Matrice de passage M, _, 6 du repére de I'échantillon au
repére du goniometre

Notant M, _,,, la matrice de passage du repére A au repére A, elle vient de deux

mouvements angulaires (@, V) :

(2-27)
1 0 0 cos@ sing 0 cos @ sin @ 0
M 5a,) =|0 cosy siny |-|—sin@ cos@ O0|=|—cosysin@ cosycos¢ siny
0 —siny cosy 0 0 1 sinysin@  —sinycos@Q cos@

Dans la définition du repére du goniométreAG, lorsque ce plan est effectivement en

position de diffraction, la normale au plan diffractant a toujours pour coordonnées :

(2_28) (nx5ny’nz)AG

_(00.d) _
== =00D

Les coordonnées de la normale au plan diffractant dans le repére A, sont donc

calculées :
(2-29) (nx’ny’nz)Ap :Mac—mp)(nxanwnz)AG :Mglc—m,, '(anal)iG
2.2.4. Matrice de passage M, _,, , du repére A_. aurepere A,

Les bases A et A, ¢tant orthonormées, la matrice de passage M, ,,, sera une

matrice de rotation, également une matrice orthogonale.

Les neuf termes de cette matrice sont tous inconnus. Il nous faut donc les expressions

de trois normales indépendantes dans A et A, pour ces termes. M, _,, , €tant une
C P

: T _ -1 : . . . r .
matrice orthogonale, M, ,, =M, ,, , cela introduit des équations supplémentaires

entre les termes de la matrice et réduit a deux le nombre de normales nécessaires. Le

calcul est cependant mené sur la base de trois normales. En adoptant comme notations

-43 -



Chapitre 2 : Méthodologie d’analyse monocristalline des contraintes

(ng,n;,n, ), et(ng,ng,n;), , on calcule facilement les termes de la matrice

M}, (figure 2-7).

n; : Normales au plan de diffraction

({\x

Détermination des composantes

Détermination des composantes

Matrice de Passage

(nix, nix, 1;,) du vecteur de (nix, niy, niz) du vecteur de

diffraction dans le repére diffraction dans le repere

M

orthonormé associé au repére orthonormé de I’échantillon Ap.

cristallin Ac.

g ) \_ J

Figure 2-7: Démarches suivies pour la détermination de la matrice de passage.

A ce stade nous pouvons, calculer pour n’importe quel plan (h,k,1)les coordonnées

de sa normale dans le repére de la platine porte-échantillon. Pour peu que
I’échantillon ait été¢ judicieusement positionné sur cette platine, nous connaissons les
coordonnées de la normale dans le repére de I’échantillon, et ceci pour une maille

cristalline quelconque. On dira que le cristal est orienté.
2.2.5. Calcul des positions de diffraction

Il reste maintenant, a partir des seuls indices (h,k,1)a prédire la position de la raie de

diffraction dans I’espace (¢, ) . Il suffit, pour cela, de résoudre le systéme :
(2-30) (n,n,n), =M, ., -(n,n,n),

(n,,n,,n,), ¢étant obtenue par le calcul précedent. Avec les notions explicitées ci-

dessous :
0 cos ¢ sin @ 0 «
(2-31) 0|=|—cosysin@ cosycos@ siny |- n,
1 sinysin@ —sinycosQ cosQ) \n,,

-44 -



Chapitre 2 : Méthodologie d’analyse monocristalline des contraintes

tan(g,) = —=
(2-32) . ny,
tan(lpi ) _ Sm((P) nixn COS((p) Iliy

iz

On est maintenant capable d’associer, quelque soit la symétrie de la maille cristalline,

une position de diffraction (@, y) a tout plan(h,k,1).

Ces calculs ont été transposés dans une feuille de calcul Excel, qui automatise
I’ensemble des étapes. Certaines des résolutions ne donnant pas lieu a une solution
unique, des tests permettent de contréler aprés chaque résolution si les produits
scalaires entre plans sont conservés (le produit scalaire étant invariant par changement

de base). Le cas échant, des corrections sont apportées.

2.3. Détermination du tenseur des déformations et des

contraintes

La méthode Imura [12] [14] détermine le tenseur des déformations par au moins six
mesures de changement des distances inter-réticulaires issues de diffraction des
rayons X, avant et apres la déformation. Dés que le tenseur métrique est introduit par
Ortner [11], le tenseur des déformations est déterminé par changement du tenseur
métrique avant et aprés la déformation. Celui-ci porte donc le nom de la premicre
méthode Ortner. Dans cette méthode, le tenseur métrique est déterminé par les
distances inter-réticulaires des plans diffractants. L’avantage de cette méthode est
qu’elle s’adapte bien au concept actuel des goniométres 4-cercles classiques en
laboratoire. Le mouvement 6/260 a plus de précision et le pas des mouvements est

plus fin que les mouvements psi (Y ) et phi (@ ). Notamment le couplage du

mouvement 0/26 rassure la diffraction d’un méme plan pendant le balayage en26.

Une variante, dite méthode d’Ortner II, exploite les distorsions angulaires au lieu des
distorsions de longueur. Ce n’est plus la distance inter réticulaire qui est mesurée mais
le déplacement angulaire des normales aux plans diffractants pour déterminer le
tenseur métrique. Etant donné que cette méthode ne conduit pas a un systéme lin€aire,

elle est assez compliquée a exploiter et donc peu utilisée.

Notre travail est basé sur la méthode d’Ortner I, ¢’est a dire qu’on détermine le
tenseur métrique du réseau cristallin par la mesure des distances inter réticulaires

uniquement.
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2.3.1. Principe théorique du calcul de tenseur de déformation

Nous supposons que le matériau obéit aux hypothéses classiques en mécanique des
milieux continus. Sous I’hypothése de linéarité, on confondra la configuration
déformée et la configuration initiale. (Hypothése de petites déformations et hypothése

d’un comportement €lastique linéaire)

Considérons un domaine matériel D dans un systéme de coordonnées a;(i=123) ¢

. . . a,,a,,a
deux particules voisines M et N de coordonnées (@,,2,,3;) et

1 2 3
(a,+da’,a, +da’,a; +da’) a D’'instant t. Ce solide est déformé dans une nouvelle

configuration a l’instant t’. Les deux points M et N devient M’ et N’ dans un

x,(i=12.3)

nouveaux systéme de coordonnées Ses coordonnées s’expriment

(X,,X,,X3) ot (x, +dx',x, +dx*,x; +dx*)

respectivement en . Evidemment, les

\ . a,,a,,a X, X,,X A o
systémes de coordonnées @,,2,,3;) et (X15%5,%5) peuvent étre différents et

curvilignes (figure 2-8).

Figure 2-8 : Déformation d’un solide

Dans la configuration originale, la distance ds entre M et N a pour

da'(i=1.2,3)

composantes , on en déduit :

ds; = ggdaidaj

(2-33)

0
L gl . . ..(a,a,,a
Ou i est le tenseur métrique pour le systéme de coordonnees( 122> 3).
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Apreés déformation la nouvelle distance ds 4 pour composantes Xm(i:l’z’?’). De

méme, on peut écrire la longueur entre M’ et N’dans la nouvelle configuration

déformée :

(2-34) ds” = gdx'dx’

. g o \ o (X,X,,X
Ou &9 est le tenseur métrique pour le systéme de coordonnees( 172 3).

Les équations (2-33) et (2-34) peuvent aussi s’écrire :

aai aa m n
(2-35) e o o,
- d
ds? _gijhid mda"
(2-36) da,_ da,

Suivant la convention de sommation sur les indices muets, la différence entre ds et

ds, s’écrit :
ox,,
ds’ _dso =(g gop a a glj)da da’
(2-37)
Ou bien
da_ oOa o
ds® —dsg = (g; — Zop ai“ a—XB)dx‘dxJ
(2-38) i 0X;
Le tenseur de déformation est défini :
aX aXB 0
(2_39) (gocﬁ a a glj)
1 , Oa, 0ay
Z(gij Eop ox. ax.)
(2-40) i OX;
Donc,
(2-41) ds? —ds(z) = 2Eijdaidaj
(2_42) dS2 - dS(z) = 2eijdxidxj
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Ou Y est le tenseur des déformations de Green, défini dans le systéeme de

i = e. . . C e
a;(i 1’2’3), et U est le tenseur des déformations de Almansi, défini

x,(i=123)

coordonnées
dans le systéme de coordonnées
Si on distord le systtme de coordonnées dans la configuration déformée, les

o (X,X,,X . A a,,a,,a
coordonnees( 1272 3)de la particule M’, ont les mémes valeurs @2, 3)que dans

X, =a,, 0X,/da; =8,,da,/odx, =0

la configuration initiale. Dans ce cas, ai> et les

équations (2-39) et (2-40) deviennent :
1
E =e.=—(g. —9o°
(2-43) ij ij 2 (g ij gu)

Jusqu’a présent, I’ensemble des informations sur le tenseur des déformations est inclu
dans le changement des tenseurs métriques de la configuration initiale a la

configuration déformée.

Si on applique cette théorie dans une base du réseau cristallin, cette derniére équation
montre que le tenseur des déformations du cristal se déduit directement de la
détermination du tenseur métrique du cristal déformé, c’est a dire des paramétres du
réseau, cela nécessite, dans le cas général, la mesure d’au moins six distances

interréticulaires.
2.3.2. Cas du cristal cubique

Le cas du cristal cubique est particulierement simple. On considére dans le repére du

réseau cristallin A , avec parametre de la maille cubiquea , le tenseur métrique gg
0 _ 2 _ s, _ .. .
(2-44) g;=ad; (6;=1,s1i=j;0,=0,sii#])

La relation (2-43) s’écrit, pour un cristal cubique :

(2-45) 2a’e; =g, —a’d,
Soit :
(2-46) g, =a’(2e, +3,)
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A partir de la loi de Bragg, les positions angulaires des pics de diffraction fournissent
les distances inter réticulaires du réseau réciproque — . Il est donc préférable
hkl
d’écrire la relation (2-46) dans l’espace réciproque, évitant ainsi une opération
d’inversion de matrice dans les programmes de calculs, ce qui peut se traduire par une
perte de précision. Sachant que la matrice des composantes du tenseur métrique
associé a la base réciproque s’obtient par inversion de la matrice des composantes du
tenseur métrique associé a la base directe, et tenant compte du fait que les
composantes du tenseur des déformations sont petites devant I’unité, 1’équation (2-46)

permet d’écrire :

(2-47) gl =a7 (81 -2¢el)
Soit :
(2-48) el =(8"-a’gh)/2

I est rappelé qu’au sens de la multiplication contractée des tenseurg™g, =38, et

e’ = €; ; le tenseur des déformations € étant exprimé dans une base orthonormée, ses

composantes covariantes et contrariantes sont ¢gales.
Donc, dans le repére du cristal cubique, le tenseur des déformations € est :
(2-49) g = (8" -a’g"y/2

La détermination du tenseur des déformations se réduit donc a celle du tenseur
métrique associé a la base réciproque du cristal déformé a partir de la relation utilisée

pour le calcul des distances inter réticulaires :

(2-50) dppy =T ®F =(h-a"+k-b"+1-c")e(h-a" +k-b"+1-c")=glaa,

Dans laquelle : d;;, est la distance inter réticulaire de la famille de plans (h,k,1), les

a, (i=1 a 3) sont les coordonnées du nceud h k 1 du réseau réciproque.

Le calcul des composantes du tenseur métrique g" s’effectue donc par régression
multilinéaire a partir du systéme d’équations représenté¢ par 1’égalité matricielle

suivante :
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UQBOQ

&) (B K 2] 2hl 2hk

(2-51) =

3

g, 09

d2) (KB 2k, 2hJ, 2hek,

«
Dinay Hixxe)

Uqb.)

12

(0}

\TJ
Gieu)

Dans laquelle n, nombre de distances inter réticulaires mesurées, est supérieur ou égal
a 6 ; les plans (h,,k;,1,) étant choisis de maniere a ce qu’au moins six des équations

du systéme (2-51) soient linéairement indépendantes.
D’aprés 1’équation (2-51), le tenseur métrique G est introduit :
(2-52) G ' =(H"eH)'eH" eD’

* r . r r oqe .
Les valeurs du vecteur D sont déterminées par les angles mesurés en utilisant la loi

de Bragg A =2dsin®.
2.3.3. Cas d’une maille quelconque

Lorsque la maille cristalline est de symétrie moindre, c’est a dire lorsque le repére
cristallin direct n’est pas nécessairement orthogonal ni normé, les équations du cas

cubique ne sont plus vérifiées. On propose donc deux voies possibles :

Soit se placer dans ’espace réciproque, et y mener les calculs vectoriels et tensoriels.
Les résultats seraient ensuite ramenés dans un repere orthonormé, qu’il soit a 1’échelle
du cristal (on parle de repére orthonormé associ¢ au repere cristallin) ou a celle de
I’échantillon. Inconvénient majeur, la base de travail n’étant pas orthonormée, les

régles de calcul autant tensoriel que vectoriel classique doivent étre transposées.

Soit a mener les calculs dans un repére orthonormé associ¢ au repere cristallin direct.
Il s’agira notamment de définir ce repére associé ainsi que la matrice de passage de la
base cristalline vers la base associée. [.’avantage est non négligeable : la majorité des

calculs sont menés dans une base orthonormée, avec les régles de calcul usuelles.

Dans cette étude, c’est la deuxiéme voie qui est adoptée. C’est a dire qu’on travaille

du début a la fin dans le repére orthonormé A . associé au repére cristallin direct.
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i M
a, Plsfﬁr (ht
y
a;  Hy
i
%

Figure 2-9 : Déformation d’un cristal

Si on considere le repere orthonormé A . associé au repere cristallin direct comme

nouveau systéme de coordonnées ((Xl X2 X3)), ainsi qu’une distance inter réticulaire
d 4 d’un plan (h, k, 1) comme la longueurds (figure 2-9), I’équation (2-34) devient

alors :
(2-53) dfh,k’l) = gijdxidxj

Cette équation peut donc étre développée par régression multilinéaire par 1’égalité

matricielle suivant :

gll
d) (dX dy d7 2dydz 2dxdz 2dxdy |g”
N . N . . N . 33
(2-54) N
j& A, dy, dZ 2dydz 2dxdz, 2dxdy | g

Dixa) Xos)

2
e
Geu)

Ou les (dx;,dy,,dz;) représentent les composantes de la distance inter réticulaire d,
du plan (h,,k;,1,) dans le repere orthonormé A .associé au repere cristallin direct. Le

calcul des composantes (dx,,dy;,dz;) a été présenté dans le chapitre prédédant.

Soit :
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(2-55) X'D=X"XG
(2-56) G=X"X)"'X"D

En considérant I’équation (2-56), I’équation (2-43) s’écrit :

(2-57) 8:%(XTX)’1XT(D—D0)
d<21> _dg(n
(2-58) D-D, =
d(zi) _dém
Ou d; est la distance inter réticulaire mesurée par la loi de Bragg, et d, est la

distance inter réticulaire calculée théoriquement. Le tenseur de déformation €

s’exprime dans le repére orthonormé A .associé¢ au repere cristallin direct.

Le calcul des distances inter réticulaires fait intervenir les parametres de maille. Ces

parameétres théoriques représentent 1’état initial de la structure cristalline.
2.3.4. Des déformations aux contraintes
Le passage des déformations aux contraintes dans le repére du cristal cubique ou dans

le repére défini A., dans le contexte d’un matériau monocristallin, se fait sans

difficulté a 1’aide de la loi de Hooke :

(2-59) 6; =Ciuty

1

Ou Cy, est le tenseur des modules.

Le tenseur des modules étant généralement exprimé dans une base orthonormée
associée au cristal, un éventuel passage vers la base A. ne nécessitera que
I’utilisation des formules usuelles de changement de base. Généralement, on

s’intéresse aux résultats dans le repére de I’échantillon. On peut obtenir des

déformations et des contraintes dans le repere de 1’échantillon a I’aide de matrice de

M A \
passage ~ (c>A») durepére © € au repére Ap .

(2-60) €A, :Mglc—m,, €4 'MAC—>AP

C
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(2-61) Ca, = Mglc—m,, Oy 'MAC—>AP

C

2.4. Démarches expérimentales

Les principales démarches expériementales sont présentées dans le diagramme ci-

dessous.
Diffraction des rayons X
Onentation du cristal Deéformations géométriques du cristal

Tenseur des déformations

h 4

Tenseur des contraintes

v

Tenseur des contraintes dans le repére de I'echantillon

On note que le tenseur métrique est introduit a partir de déformations géométriques du

cristal observées par la diffraction rayons X sur le cristal.

2.5. Hypotheése liée au 03;=0

Comme toutes les méthodes basées sur la diffraction, la méthodologié étudiée a une

difficulté¢ liée a la méconnaissance de 1’état de référence qui intervient dans les

équations précédentes sous la forme générale du tenseur métrique gg En effet, il est

trés difficile, voire impossible, de mesurer expérimentalement le parameétre des
mailles du cristal considéré exempt de contraintes. Tout traitement destiné a
. . . : , .
provoquer une relaxation des contraintes du cristal est susceptible d’entrainer des
modifications physico-chimiques et donc d’avoir des répercussions sur le parameétre

cristallin.

Toutefois, la diffraction des rayons X ne concerne qu’un volume de matiere localisé
au voisinage de la surface libre du cristal. La profondeur moyenne de pénétration des

rayons X peut étre calculée par la formule
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(2-62) T = (1/ pk){l - [exp(—pukt)pkt] /[1 — exp(—pkt) ]}

Ou p est le coefficient d’absorption linéaire du matériau qui dépend a la fois de la
composition atomique de la piece et de la longueur d’onde du faisceau de rayons X.

t est I’épaisseur totale du matériau étudié.

k est déterminé par le géométrie de diffraction.

Pour le montage Q: k = 2sinB8cos0/(sin”> 8 —sin” )

Pour le montage y: k =2/(sin O cos )

Pour le montage Q-+ : k = 2sin@cos ®) /[(sin® O —sin’ w)cos Y]

Les valeurs de pénétration sont de I’ordre des quelques micrométres pour la pluspart
des cas étudiés. Dans ce cas, il est raisonnable d’admettre vérifiée la condition limite

qui impose la nullit¢ du vecteur de contrainte (T; =0, -n;) sur une surface libre.

Ainsi dans le repére de [’échantillon Ap , on peut admettre

I’hypothése6,;, =6,; =0,; =0. C’est a dire que la matiére sous la pénétration des
rayons X est dans un état contrainte plane, puisque la diffraction des rayons X ne

révele que des déformations superficielles.

Sous I’hypothese d’isotropie, les formules simplificatrices en deux dimensions sont :

v,
€ E lE (O
- LV}
(2-63) €n | _E E 0 |-|0y
€n 0 0 1+v Gy,
E
V
(2-64) €3 = _m(gn +£22)
(2-65) €3 =85 =0

Ou E est le module d’Young, v est le coefficient de Poisson.

Dans le cas du cristal de symétrie cubique, I’hypothése 6,;, =0 conduite alors a la

résolution du probléme sans ambiguité et a la détermination de 1’état de contraintes et

de déformations ainsi que du parametre du cristal cubique non contraint.
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Dans le cas du cristal de symétrie non cubique, I’hypothése 6., =6, =06,, =0

conduit a contourner la difficulté que 1’on rencontre dans la détermination de I’état
initial de D’échantillon dans les études des contraintes résiduelles des matériaux
monocristallins, car elle fournit trois équations supplémentaires pour déterminer trois
parametres de la maille a 1’état initial. Si le nombre de parametres de la maille a 1’état

initial est supérieur a trois, d’autres hypothéses doivent intervenir pour arriver au but.
) y

Pratiquement, on peut bien obtenir les contraintes planes lorsque on

considere 6,;, =6,; =06,; =0 . A partir de cette hypothése, la nouvelle méthode

développée permet de calculer les contraintes planes sans connaitre les pramétres de

maille du cristal sans contrainte.
2.6. Conclusions

Au début de cette partie, on a défini les différents repéres dans lesquels on developpe
la méthode ainsi que I’orientation d’un cristal. Avec 1’hypothése classique en
mécanique des milieux continus, le principe théorique du calcul de tenseur de
déformation est démontré. Il s’agit de calculer le tenseur métrique. La détermination
du tenseur des déformations et des contraintes est développée dans le cas du cristal
cubique comme dans le cas d’une maille quelconque. Un repére orthonormé associé
au cristallin direct est défini afin que cette méthode mene tous les calculs dans un

repere orthonormé.

De plus, la diffraction des rayons X ne concerne qu’un volume de matiere localisé au
voisinage de la surface libre du cristal. Les contraintes a la surface de I’éprouvette
sont évaluées sous I’hypothése de contraintes planesc,, =6,; =6,, =0. Un procédé
d’optimisation et traitement du signal diffract¢ qui s’adapte a cette méthode sera

exploité dans le prochain chapitre.
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CHAPITRE 3. : OPTIMISATION ET TRAITEMENT DU

SIGNAL DIFFRACTE

La méthode de diffraction des rayons X consiste a introduire la valeur 20 selon le
spectre de diffraction. Contrairement a la méthode polycristalline, selon la méthode
monocristalline les faisceaux diffractés ne sont produits que par un seul cristal des
monocristaux ou multi-cristaux. La position du plan diffractant étant trés importante
pour acquérir un bon profil de diffraction, cela nécessite une optimisation et un

traitement du signal diffracté importants.
3.1. Optimisation du signal diffracté

3.1.1. Choix des plans diffractants

Pour acquérir un bon profil de diffraction, avec un dispositif de la diffractométre, les

familles de plans sélectionnées doivent répondre aux critéres suivants :

o 1l faut tout d’abord que le 26 soit supérieur a 90° pour une meilleure précision
de détermination des positions en 20 qui est en relation directe avec la

distance inter réticulaire de plan diffracté.

o 1l faut ensuite que l’intensité des pics de diffraction correspondants a cette

famille de plans soit importante pour une meilleure statistique de comptage.

o Il faut éviter les positions des plans ou la diffractometre ne peut pas atteindre

(par exempley > 70°, 20 >156° ect.).

Avant tout, la premiére étape consiste en 1’orientation d’un cristal sur le goniométre
quatre cercles ; pour cela nous commengons par effectuer les figures de pole d’une
famille de plans. L’orientation du grain se fait a 1’aide d’un logiciel de
cristallographie : Carine commercialis¢ par DIVERCENT S.A., qui permet a partir
des figures des pdles expérimentales, de déterminer les couples (@, ) correspondant
aux orientations des différents plans que nous étudierons en diffraction. Les angles

(¢,y) donnés par Carine correspondent a ceux d’une maille théorique du cristal.

La figure 3-1 (a) montre les figures des poles expérimentales des familles de plans (0

0 4) et (1 04) d’un cristal de zinc, ainsi que les valeurs approximatives (¢,y) de

-57 -



Chapitre 3 : Optimisation et traitement du signal diffracté

chaque plan. Ces deux figures de pdles expérimentales peuvent étre identifiées a la
figure 3-1(b). D’apres les positions des taches de diffraction, les positions relatives
des plans peuvent étre calculées avec les équations (2-32). La figure 3-1(c) montre la

position de tous les plans du cristal.
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Figure 3-1 : Figures des poles des plans d’un grain de Zinc

(a) les figures du pole des plans (006) et (104) (b) les positions calculées des plans
(006) et (104) (c) les positions calculées de tous les plans du cristal

Pour limiter les erreurs sur ces orientations, il faut que les positions angulaires (@, y)
des figures des podles expérimentales soient suffisamment précises. Il nous faut
vérifier que ces incertitudes en (@,y) n’entrainent pas des erreurs sur les 26 . Pour
cela on effectue une cartographie de 260 autour des positions 20 obtenues par Carine

en faisant varier (@,y) de +/- 0.5°.

On note que la variation du 20 autour d’une position (@,y) n’est pas négligeable
(figure 3-2). Ceci implique qu’une erreur sur 1’orientation ¢ ; ¥ d’un plan entraine
une erreur sur la détermination du 26, qui conduit a des erreurs sur le calcul des

contraintes résiduelles
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Figure 3-2 : Variation de 20 autour d’une position (¢, )

On a donc une grande sensibilité des résultats par rapport aux variations en @ ety il
est donc impératif de faire une optimisation de [’orientation (¢,y) des plans

diffractants.

Il faut donc connaitre précisément I’orientation (¢@,y) d’un plan pour limiter les

erreurs sur la détermination des contraintes résiduelles. On choisit pour cela

d’optimiser des angles ¢ et y avant de réaliser le diffractogramme de chaque plan.

3.1.2. Morphologie des taches de diffraction

La théorie voudrait qu’un monocristal parfait, c’est a dire exempt de défaut, de
stoechiométrie homogene et siege de contraintes résiduelles uniformes, donne des
raies de diffraction qui se réduiraient, dans le repére (@,y) a un point, et dans le
repére (260, intensité) a une fonction type Dirac. Un tel cristal n’étant qu’illusoire, on
observe, dans le repere (¢,y) des tiches de diffraction construites sur des lignes d’iso

intensité concentriques, et dans le repére (2 0, intensité) des courbes type gaussienne.

La premicre «non — ponctualité» est die a de légeres désorientations des normales
cristallines : on parle de mosaicité du cristal, qui est divisé en domaines cohérents de

diffraction.
La deuxiéme refléte la variation des distances inter réticulaires ; il s’agit alors :

De déterminer le centre de la tache (@,y) , autrement dit la position réelle de
I’échantillon qui assure la confusion de la normale au plan et de la bissectrice
incident/diffracté et d’attribuer au pic de diffraction une valeur 20 qui soit le reflet de

la distance inter réticulaire réelle.
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Ces opérations n’ont cependant rien d’évident, les paramétresy, ® et 20 étant liés ;
nous verrons pourquoi @ joue un role légerement différent. Ainsi, une erreur sur 260

engendrera une erreur sur ® et/ ouy, et inversement.

On devra donc adopter une démarche itérative, jusqu’a obtenir la stabilisation des

différentes valeurs.
3.1.3. Optimisationeno,y et ©

Comme nous 1’avons précédemment évoqué, le positionnement de la normale, pour

un plan (h,k,1) donné, est relativement grossier au sortir de la premiére étape. Il est
nécessaire d’affiner ce positionnement pour deux raisons :

D’une part, pour récupérer un maximum de signal diffracté, gage de qualité des

mesures.

D’autre part, parce que le positionnement de la normale par rapport a la bissectrice
incident / diffracté influe directement sur la position finale du pic en 26.

Il s’agit, dans un premier temps d’amener la normale n (h,k,I) dans le plan incident /
diffracté. On ne connait que des valeurs approchées des 20, ¢ ety, la premiere étant

soit issue d’une table, soit calculée par la loi de Bragg, les deux autres étant obtenues
par le calcul d’orientation ou par la lecture de figures de poles. Dans un deuxieme

temps, un mouvement en ® permettra de confondre la normale.

Comme ’explicite la figure 3-3, la rotation en y est difficilement maitrisable car elle
équivaut a deux rotations simultanées en Y et en®. On pourrait en fait parvenir a
orienter 1’échantillon a 1’aide des seules rotations en y et en®. Il est cependant plus

aisé de faire intervenir le mouvement en .
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Figure 3-3 : Composition du mouvement y

o Influence des@, y et ® surla valeur 20 finale :

Le mouvement eny, a I’instar de ceux en@ et®, n’intervient pas directement sur la
position 26 du pic de diffraction : ’arc décrit par une rotation en y est en effet
orthogonal a celui décrit par une rotation en 26 ou ®. Mais bien qu’elle ne soit pas
directe, 1’influence de psi () sera bien réelle : d’un psi () a ’autre, ce seront des
domaines cohérents orientés différemment vis a vis d’une sollicitation micro ou
mésoscopique, de gradients de composition ou de refroidissement, donc susceptibles

d’étre déformés différemment, qui diffracteront a des 26 différents.

Se placer au barycentre y de la tache de diffraction permettra alors de ne pas

favoriser les domaines cohérents situés aux confins du domaine de diffraction, et peu
représentatifs car moins nombreux (1’iso ligne d’intensité la plus élevée est au centre
de la tache de diffraction, la ligne la plus extérieure se distinguant tout juste du bruit
de fond).

Le mouvement en ¢ se raméne a une somme de rotations en @ et y : c’est la

composante équivalente en @ qui va générer la dépendance directe du 20 vis a vis

de®. On évitera donc de manipuler le mouvement ¢ lors d’une optimisation fine.

Le positionnement en®, enfin, s’avere primordial : le schéma ci-dessous présente le

cas de figure :
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Figure 3-4: Désalignement en oméga.
Configuration 1 : La normale n (h,k,l) est dans le plan incident/diffracté ; le

goniometre est positionné tel que théta 6 =0 théta réel du plan(h,k,1). Si (h,k,I) est
a la bissectrice incident/diffracté, le cristal est en position de diffraction. Mais ce n’est

pas le cas, on a ici oméga # théta réel.

Configuration 2 : Lorsque, en faisant le balayage théta-2théta; le goniométre

atteindra la configuration oméga w=théta 0 réel, le cristal, et le détecteur, alors
positionné a théta actuel, recevra un signal. La position absolue du pic sera alors

entachée d’une erreur égale a 2 (théta actuel - théta réel).
o Optimisation en (Q,V) :

L’optimisation permet tout d’abord d’éviter des erreurs sur les 20 comme décrit ci-
dessus; de plus, insérée dans le programme de diffraction avant chaque

diffractogramme, elle permet de palier au probléme de rotation du cristal.

En effet au cours de la traction, il peut se produire un phénomeéne de rotation du
cristal. Car la traction peut amener les cristaux a tourner pour s’accommoder aux
déformations qu’elle induit. Ceci se traduirait par une modification de I’orientation
des grains au cours des différentes étapes de traction, ce qui obligerait a refaire une
figure de podles a chaque étape. L’optimisation nous permet donc d’éviter de faire
plusieurs figures de poles et de déterminer directement les orientations @, ¢ a chaque

étape.

L’optimisation des angles @ ety peut étre réalisée de deux maniéres.
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La premiére consiste a optimiser successivement en ¢ puis en Y avec le nombre
d’itérations nécessaires, c’est-a-dire jusqu’a ce que l’on converge vers un
couple (¢, y) . Il s’agit donc de scanner successivement autour de la position ¢ et
autour de la position Yy pour chercher le maximum en terme d’intensité et de se

placer a ce maximum a chaque itération. Le nombre d’itération est déterminé

expérimentalement.

La deuxiéme méthode possible consiste a réaliser une figure de pdle locale autour des

positions (@,y) donnée par le logiciel Carinne et se placer au maximum d’intensité

de cette figure de pole.

L’inconvénient de cette deuxiéme méthode est que le logiciel X-Pert Data Collector
qui est associé au goniomeétre Philips ne permet pas de se placer directement aux

angles (¢,y) correspondant a ce maximum d’intensité alors qu’il posséde une

fonction permettant de se placer au maximum d’un scanning.

Ceci nous amene donc a privilégier la premiére méthode d’optimisation, en effet celle
ci peut étre insérée dans le programme et réalisée automatiquement pour chaque pdle,

avant le diffractogramme.

On valide cette optimisation, en vérifiant qu’elle nous donne des résultats similaires a
ceux obtenus par la méthode de la figure de pdles locale, effectivement les écarts

en@,y entre les deux méthodes sont négligeables (de I’ordre du centiéme de degré).

Cependant les pics en Y sont trés larges ce qui empéche une optimisation précise
eny. En revanche les pics en @ sont plus étroits, on choisit donc d’optimiser en

¢ etw, sachant que le couplage des mouvements en @ et® est équivalent a celui en
Qpety.

De plus, pour affiner I’optimisation, on effectue un scanning en 20 - et non en 26
tout seul. En effet contrairement aux polycristaux ot pour un plan diffractant on a des
normales dans toutes les direction, il faut pour les monocristaux que la normale au
plan soit confondue avec la bissectrice de 1’angle entre le faisceau diffracté et le
faisceau incident. Pour que cette normale et cette bissectrice soient confondues, donc

pour qu’il y ait diffraction, il faut varier en @ quand on varieen 26 .

-63 -



Chapitre 3 : Optimisation et traitement du signal diffracté

Expérimentalement on obtient de bons résultats pour le programme d’optimisation

suivant :
Successivement :

- un scanning en @

- un scanning en ®
- un scanning en 26 -®
Avec deux premiéres itérations sur de larges plages angulaires puis trois plus affinées.

Bien que cette optimisation améliore nettement les résultats, en limitant les erreurs sur
les 26 et en permettant d’avoir des pics en 20 plus intenses donc plus exploitables,
on remarque qu’on passe a coté de certains pics. C’est-a-dire que certains pics sont
peu intenses, on commet donc une erreur sur les 20 correspondants. En effectuant un

scanning eny, on remarque que pour ces pics on ne se trouve pas du tout au sommet
du pic eny. On en déduit que, méme si le pic en y est trés large, au moins un
scanning en Y est nécessaire. On modifie donc le programme d’optimisation de la

manigre suivant :
Successivement :
- un scanning en @
- un scanning en ®
-un scanning en 26 -®
- un scanning en Y
Puis 3 itérations plus affinées de
- un scanning en @
- un scanning en M
- un scanning en 26 - ®

On peut démontrer la pertinence de 1’optimisation en observant la différence entre un
pic de diffraction non optimisé et un pic optimisé. On voit en effet que le pic optimisé

est plus exploitable, et le rapport des intensités est d’environ 10 (figure 3-5).
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inte nsite (couwnts)

Figure 3-5: Intensité de pics avec ou sans optimisation.

3.2. Acquisition et lissage des raies de diffraction

3.2.1. Acquisition des raies de diffraction
Les parameétres déterminant la qualité de ’acquisition sont essentiellement le temps

de comptage et le pas.

En mode «balayage continuy», le pas représente 1’intervalle d’intégration du signal
recu, un point étant émis a chaque fin d’intervalle. Pour une durée d’acquisition fixée,
un pas fin signifiera des temps d’intégration courts, donc des points de mesure
proches mais dont I’intensité comptée est incertaine. A 1’opposé, un pas large se

traduira par des pas plus éloignés mais dont I’incertitude sur I’intensité est plus faible.

Si la position du pic était déterminée par une méthode de maximum absolu,
I’utilisation du pas large risquerait de conduire a des positions de pic erronées. Il faut
alors préférer un pas fin. Mais en général, la raie de diffraction est lissée par un
logiciel dédié. Il est alors plus intéressant d’avoir un nombre réduit de points, mais
dont D’incertitude sur la position est faible. Il s’agit finalement de trouver un

compromis adapté a chaque situation : intensité faible ou importante, durée de
I’acquisition limitée....
3.2.2. Définition du lissage

Le logiciel dédié a I’analyse des raies de diffraction lié au goniomeétre 4 cercles

Philips repere la position des raies en effectuant au préalable un lissage de la courbe
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expérimentale. Ce dernier consiste en fait en une approximation par la fonction

Pseudo-Voigt définie comme suit :
(3-1) PV(x) =1(x) = I ,[L(x) + G(x)]

L(x) représente la fonction Lorentzienne et G(x) est la fonction gaussienne. Cette
approximation est représentative du couple faisceau incident et se justifie
qualitativement par le fait que les courbes obtenues possédent d’une part un pic di a
la raie Ko, et un autre dii a la raieKo,. En ce sens elles semblent similaires a la
somme de deux fonctions Lorentzienne ; et elles se caractérisent par un évasement a

leur base ce qui peut s’approximer par des gaussiennes.

Cependant le but de 1’analyse est ici de déterminer les positions des raies, 1’ important
n’est donc pas le lissage en soi mais sa reproductibilité suivant les différentes raies a
étudier afin d’observer 1’évolution des contraintes au cours des différentes étapes de la

traction.
3.2.3. Optimisation du lissage

L’optimisation du lissage dépend de plusieurs parametres liés a la raie elle méme et au
bruit de fond. Ceux liés au bruit sont imposés tandis que les autres sont laissés libres
de s’affiner au fur et a mesure des lissages (La position du pic 26, L’intensité
maximum du pic (en counts), Le FWHM du pic (en degrés), Asym : le parametre
d’asymétrie du pic, p et & : le paramétre de forme du pic, a2/al : le rapport Kal/ Ka2
du pic) [80]. Le bruit de fond ou fond continu considéré en général comme linéaire se
modélise comme une droite que 1’on détermine graphiquement. Les deux parameétres
fixés sont la constante du bruit ou Iordonnée a I’origine de celui-ci et la pente du
bruit. L’optimisation est considérée comme achevée lorsque la valeur de 20 ne varie

plus avec les lissages.

Une fois ce lissage effectué et optimisé par I’expérimentateur, le logiciel nous donne

la position du pic en26.

On constate lors de 1’étude des pics la présence de deux types de courbe, les courbes
correspondant a de faibles angles 20 se rapprochant d’une gaussienne et les courbes
correspondant a de grands angles 20 se rapprochant de la somme de deux

Lorentziennes. En effet pour de petits 20 les deux raies Ko, et Ko, tendent a se
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confondre pour ne former qu’un seul pic, alors que pour de grands 20 elles sont bien

disjointes.

+
Eal +Ea2 s Kol

S Petits angles 26 e Grands angles 29
Eaz

L J
L J

Figure 3-6 : Différente morphologie du doublet Ko, etKa, .

Ces premiceres considérations permettent d’expliquer le fait que pour les 20 faibles le
logiciel positionne le pic a un endroit différent de celui pergu par I’examinateur. Le
décalage observé est du a la présence de la raie Ko, au sein du pic. Au contraire dans
le cas des 20 élevés, le logiciel repérant la raie Kat,, la position du pic donnée

correspond bien a celle percue par I’examinateur.

Pour valider I’optimisation du lissage effectué¢, on étudie sa reproductibilité en
changeant d’opérateur et en changeant la position initiale de la raie rentrée dans le
logiciel. On remarque qu’on obtient alors des écarts négligeables de 1’ordre de

quelques milliémes de degrés.
3.3. Calibrage du goniométre.

Le calibrage du goniometre permet de déterminer le décalage di a I’instrumentation
lors de la mesure de I’angle de diffraction26. Cette opération consiste en la mesure
d’angles de diffraction sur une poudre dont on connait les 26 théoriques et d’en

déduire ensuite les décalages entre 1’expérimentation et la théorie.

Ces écarts par rapport a la théorie dépendant des plans que I’on fait diffracter, il faut
choisir un matériau en poudre dont les plans diffractants posseédent des 26 théoriques

proches de ceux du matériau étudi€.

De plus les décalages diis a I’instrumentation dépendent des orientations en y de

I’échantillon, ¢’est pourquoi les mesures de 20 se font pour plusieurs y donnés.
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Les raies de diffraction du silicium correspondent a des angles 26 se situant dans la
méme plage que ceux de notre échantillon. On réalise donc le calibrage du goniométre
a I’aide d’une poudre de silicium, pour cela on effectue, pour différents vy, les
diffractogrammes des plans proches en 26 de ceux étudiés. Apres lissage des raies en
20 obtenus, on modélise 1’écart entre les positions en 20 théoriques et
expérimentales du silicium. On choisit une modélisation linéaire car dans notre cas
celle-ci donne de bons résultats et de plus on obtient la méme modélisation quelque

soit ley (figure 3-7).

Courbe d'étalonnage XPert

20 40 60 80 100 120 140 160|

-0.05 + 2 thétaréf
A
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g A Sériet
8 015 o .
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& .03 y=-" X+ 0 A

Figure 3-7: Calibrage du goniométre, modélisation de la correction.

Cette modélisation linéaire nous servira lors des calculs de contraintes a amener des
coefficients de correction (a, b, ¢), dis au calibrage du goniométre, sur les valeurs

expérimentales.

3.4. Etude expérimentale de structure cubique et comparaison
entre les deux méthodes

Avant toute application de cette nouvelle méthode (la méthode pour le cristal en cas

d’une maille quelconque), on applique les méthodes cubique (la méthode sur le cristal

a structure cubique) et non cubique (la méthode sur le cristal en cas d’une maille

quelconque) sur un bi cristal de cuivre. Il a pour but de valider cette nouvelle

méthode.
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3.4.1. Eprouvette de bi cristaux de cuivre

Le bi-cristaux de cuivre a été obtenus suivant une technique de solidification
horizontale, effectuée a I’école des Mines de Saint Etienne, a partir de monocristaux

purs a 99.99% prés orientés suivant les directions <132>. La désorientation est de 15°.

5-' g‘" Joint de grains

T e .

Direction de croissance 2cm

Figure 3-8 : Description des barreaux bi-cristallin

Le joint de grains n’a jamais pu étre obtenu perpendiculaire au plan de base au cours

de I’¢élaboration. Il a donc fallu réorienter notre échantillon pendant la découpe.

L’éprouvette de compression est découpée a la trongonneuse dans ce barreau de fagon

a rester orthogonale au joint de grains. Les dimensions obtenues sont :

Toint de grains — 2 DT
4 2 mim
Sollicitation =r “__ D
- > 4?2
4 mm i DI

Figure 3-9 : Dimensions des éprouvettes

Nous avons préparé cette éprouvette comme celle de la figure précédente. Cette

éprouvette a subi une opération de recuit. Celui-ci est composé de trois étapes :
Une montée en température jusqu’a 750°C
Un maintien en température pendant 2h & 750°C

Un temps de descente de 16 h garantissant une vitesse de refroidissement de

50°C/heure jusqu’a la température ambiante.

La phase de recuit a provoqué une recristallisation en surface des échantillons. Afin
d’obtenir le bi cristal nous avons effectué¢ un nouveau polissage €lectrolytique pour

enlever cette couche superficielle poly cristalline.
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Les orientations et désorientations ont été remesurées par diffraction des rayons X :

Figure 3-10 : Orientations cristallographiques et désorientations

Pour ce bi cristal la mesure donne bien une désorientation de 20° entre les deux

grains.
3.4.2. Analyse des contraintes sous compression

Pour étudier les contraintes dans 1’éprouvette sous charge, nous mettons 1’éprouvette

en compression (figure 3-11).

Bi cristal Cuivre

Figure 3-11 : Machine de compression

Nous avons comprimé les bi cristaux a 3% et 6% ainsi que des relevés sans

chargement comme référence pour 1’état initial.
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Nous avons choisi une machine de compression permettant a la fois une souplesse
dans les déformations et un acces libre au faisceau de diffraction. L’angle minimum
d’incidence est alors de 15° suffisant pour obtenir un nombre de raie de diffraction au
moins égale a 12; 12 étant le nombre minimal de raie pour que la mesure soit

statistiquement valable.

Les mors ont ét¢ enduits de graisse mécanique afin de limiter les frottements et un

flambement supplémentaire.

Et afin de relever la force macroscopique sur 1’éprouvette, nous avons doté un des

mors d’un capteur piézoélectrique.

Entre chaque étape nous avons pris des clichés au microscope électronique. Pour cela

il a fallu décharger la piece.

Nous avons mesuré pour chacun des grains les déformations a cceur puis au voisinage
du joint de grains. L’intérét de la méthode monocristalline est de pouvoir analyser
séparément chacune des raies de diffraction. Cela nous a permis d’effectuer une

mesure automatique simultanée au niveau du joint pour les deux grains.

Le domaine de diffraction est une demi ellipsoide de diametre 0.5 mm.

0.5 mm
o P O ||2mm
- >2703 T4
<+“—>
1 mm 2 mm

Figure 3-12 : Quatre positions des domaines de diffraction

La largeur du collimateur est 0.1 mm, il est a équidistance de la source de rayon X et
de la piece. Il arrive donc avec un diameétre de 0.2 mm. Enfin la piece est inclinée
pour accéder aux pics de diffraction. La surface moyenne sur 1’ensemble des

inclinaisons est circulaire avec un diameétre de 0.5 mm :

1
i

Collimateur de 0.1mm

Source
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Figure 3-13 : Taille du domaine de diffraction et collimateur

Habituellement on masque les zones que 1’on ne veut pas étudier. Avec un scotch
opaque aux rayons X et si possible biseauté ou mince pour éviter la perte

d’information en grandes incidences.

Courbes déformations/contraintes macroscopiques :

60
55
©
S {
= 45
(7]
Q
£
ud
5
o —C— bicristal 1
—{1— bicristal 2
0 :
0 3 6
Déformations

Figure 3-14 : Courbse déformations/contraintes macroscopiques

Les contraintes et déformations sont ici présentées en valeur absolue. La limite

d’¢élasticité ne peut étre obtenue avec de telles courbes.

Probléme de centrage de la piece :

Figure 3-15 : Défaut de centrage

Comme on peut le voir ici, la piéce n’est pas centrée par rapport a ’axe de
compression. Ce décentrage va apporter de la flexion, accentuer par le degré de liberté

d’un des mors.
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3.4.3. Validation de la nouvelle méthode de DRX

Le but de cette partie est de valider le nouvelle méthode en comparant les résultats
venant de la nouvelle méthode (la méthode pour le cristal en cas d’une maille

quelconque) et la méthode cubique (Ia méthode pour le cristal a structure cubique).

Les valeurs des contraintes sont obtenues sous formes tensorielles. Les familles des
plans qui ont contribuées aux calculs sont: (2 0 0), (2 2 0), 2 2 2), 31 1).

L’anticathode utilisée est Fe et a longeur d’onde est 0,19373nm.

Tableau 3-1 : Contraintes calculées par la méthode Cubique de DRX

Meéthode Cubique de DRX
Déformations
Contraintes 0 3% 6%
(MPa)
7£10 -13£5 245 | 49420 22410 8£10 7420  -11x£10  -7+10
ceeur 1 -16£5 | 2410 045 | -23+10  -54£20 -3£10 | -11£10 -26£20  5+10
-1+5 1+£5 0+10 | 9+10 -4+10 0+20 10+10 5410 0+20
-38£10 1245 7£5 | -64+£20 64420 45420 | 15£20 -34+£20 36+20
joint 1 15+5 -33£10 17+5 | 65+20  -70+£30 -64+20 | -35+20 -12+£20 -14+20
7+5 165 | 0£10 | 4720 -65£20 @ 04£30 | 37420  -1£20 0+20
23+10 10+£5  -12+5 | -20£10  8+£10  34+10 | -6+£20  13+20 -17+20
joint 2 10+5 9+10 0+£5 8+10 | -8£10  -8+10 | 14420 = -25#20 -3+20
-13£5 0+5 0+£10 | 36+10 -11+10 | 0£10 | -18+20 -3£20 0+20
8£10 -1145 545 | -3£10  -19+£10 -24£10 | -19£20 -12+20 7420
ceeur 2 -11+£5 | <115 745 | -18+£10  -18£10  8+£10 | -14+20 & -7£20  -2420
5£5 8+£5 0£5 | -3£10 8£10 0£10 7+20 -2420 0+20
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Tableau 3-2 : Contraintes calculées par la nouvelle méthode non cubique de

DRX

Méthode non cubique de DRX

Déformations
Contraintes 0 3% 6%
(MPa)
9+20 -17+10 1+10 | -48£20 -27£10 10+10 [ 5425 -9+10 -4+10
ceeur 1 -17£10 = 2+#20  -2+10 | -28+10 = -35#20 -5+10 | -8+10 = -16£25 5+10
1£10  -2+10 = 0+20 11£10 -5£10 0£20 | -5+10  5+10 = 0+£25
-41+£20 20+£10  0£10 | -106+£30  86+20 47420 | 36£20 -41+10 3310
joint 1 20+£10  -294£20 22+10 88+20  -114+£30 -82+20 | -41+£10 = 19420 3=+10
0£10  22+10 = 0+£20 | 49+20  -84+20 = 0+30 [ 34+10 3+£10 = 0+20
12+15 -13+10 7«10 -1+20 -20£10  -1£10 [ -27£20 -5+10  4+10
joint 2 -13£10 | -10£15 13+10 | -20+10 = -11£20 2+10 | -6+£10 = -20£20 2+10
710 1310 = 0+15 -1£10 2+10 0+20 4410 2410 = 0420
21+£20 1210 -7+£10 | -44+30 6420 32420 | -9£25 10+20 -13+20
ceeur 2 12+£10 © 94£20  -4£10 6+20 -19£30  -4+20 | 10£20 -15£25 -64+20
-7£10 410 0£20 33420 -6+£20 0+£30 | -13£20 -5+£20 = 0+£25

Selon les résultats obtenus par les deux méthodes, on constate que les contraintes

calculées sont identiques lors des différentes étapes de compression. On observe aussi

que les incertitudes obtenues par la méthode non cubique sont plus grandes que les

incertitudes obtenues par la méthode cubique. Cela est dii au nombre de plans

diffractants. On souligne que 1’on a besoin d’au moins 6 plans diffractants pour
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calculer une contrainte tensorielle. Par contre, par la méthode non cubique, 12 plans
diffractants sont nécessaires pour diminuer les incertitudes. Par I’expérience, on

calcule souvent le résultat avec 18 a 24 plans diffractants.

On montre aussi que les évolutions de contraintes sous différentes compressions par

les deux méthodes donnent des resultats différents.

40 Evolution de contraintes dans le sens de compression w0 Evolution de contraintes dans le sens transversal

Contraintes(Mpa)

'
13
“
1
Contraintes(Mpa)

——sigma22(coeur1) ==O==sigma22(joint1)
-100 —A—sigma22(joint2)  ==O==sigma22(coeur2)

={=sigmaii(coeurl) ==O==sigmati(joint1)
—A—sigmati(joint2)  ==O==sigmatli(coeur2)

-100

120 120
6%] 0

6%

o o,
Déformatioﬁé“(macroscopie) Déformations(%/ﬁcroscopie)

Figure 3-16 : Evolution de contraintes dans le sens de compression et
transversal par la méthode cubique de DRX

40 Evolution de contraintes dans le sens transversal
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== sigma22(coeurl) ==O==sigma22(joint1)
—fv=sigma22(joint2)  ==C==sigma22(coeur2)

-120

) . 3% ; 6% 0 6%
Déformations(macroscopie) q

Déformatioﬁz"(macroscopie)

Figure 3-17 : Evolution de contraintes dans le sens de compression et
transversal par la méthode non cubique de DRX

Dans le sens de compression, on voit qu’il existe initialement des contraintes
compressives dans ce bi cristal, sauf qu’il existe une légére tension au coeur n°2 du
cristal. A 3% de déformation de compression, les contraintes compressives dans les 4
points sont augmentées. Mais elles sont tres relaxées a 6% de déformation. Cela peut
étre causé par le probléme de centrage de la piéce et un systeme de glissement activé

dans ce bi cristal.

Les résultats identiques obtenus par ces deux méthodes de DRX permettent de
conclure que la nouvelle méthode de DRX est bien validée. Cette méthode peut nous
aider a trouver les contraintes a 1’échelle de grains dans un cristal en cas d’une maille

quelconque.
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3.5. Analyse des incertitudes des résultats

L’expression de I’incertitude d’une mesure est une donnée fondamentale et de plus en
plus demandée car elle permet de quantifier la pertinence d’un résultat voire méme
dans certains cas d’optimiser le processus de mesure. La plupart des logiciels
commerciaux d’analyse des contraintes par diffraction proposent aujourd’hui des
valeurs d’incertitude accompagnant le résultat de mesure. Toutefois, le mode
d’obtention de cette incertitude est rarement expliqué de facon clairement et il est
difficile de savoir a quoi elle correpond (écart-type simple, écart-type étendu et quels

sont les parametre pris en compte) [81].

En effet, deux modes d’évaluation sont généralement proposés. Le premier repose sur
I’évaluation de la variance sur les positions des pics de diffraction a partir du résidu
des moindres carrés; cette variance est ensuite propagée jusqu’au valeurs de
contraintes a 1’aide de formules classiques données dans les travaux traitant de la
régression linéaire [82-83]. Dans le deuxiéme cas on ne considére que la variance due

a la statistique de comptage que I’on propage de la méme manieére.

Il y a une dizaine d’année, est paru un guide ISO intitulé « Guide pour I’expression de
I’incertitude de mesure » (GUM) [84]. Méme si elles ne font pas I’'unanimité [85-86],
les propositions avancées dans cet ouvrage sont trés bien acceptées par la
communauté des métrologues et sont a la base de nombreux travaux qui ont permis de
mieux comprendre et de mieux définir la notion d’incertitude de mesure. Elles
fournissement également un cadre global et cohérent pour analyser toutes les sources

d’incertitude.
Les propositions du GUM peuvent se résumer ainsi :

L’incertitude sur une mesure x est exprimée par son écart-type u(x) appelé

incertitude-type et qui peut étre calculée selon deux types de méthode :

Les méthodes de type A pour lesquelles I’incertitude-type est évaluée a partir de
séries d’observations répétées. Les méthodes reposent sur I’évaluation de la variance
sur les positions des pics de diffraction a partir du résidu des moindres carrés. Cette
variance est ensuite propagée jusqu’aux valeurs de contraintes a 1’aide de formules

classiques données dans les travaux traitant de la régression linéaire [82-83].
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Les méthodes de type B pour lesquelles ’incertitude-type est évaluée a partir de
connaissances  disponibles  (informations  constructeur, modélisations  de

I’appareillage...).

Les méthodes pour analyser I’incertitude utilisées dans notre travail se retrouvent sur

I’ouvrage de Saporta [87] qui est basé sur les méthodes de type A.

Dans les paragraphes précédents, nous avons étudié la détermination du tenseur des
contraintes G et du tenseur des déformations € par I’intermédiaire de la détermination
du tenseur métrique de réseau réciproque G* a 1’état initial et final de déformation du
réseau cristallin par des observations de diffraction des rayons X. Les incertitudes
statistiques sont donc venues des données expérimentales autour du tenseur métrique
de réseau réciproque G* a deux états. Le but de ce travail est de donner un intervalle
des incertitudes statistiques aux composantes du tenseur des contraintes et des

déformations.
3.5.1. Sources des erreurs
Les sources d’erreurs dans notre procédure sont principalement :

Les erreurs systématiques: le goniométre mal reglé, D'optique mal centré,

I’échantillon mal centré... ;
Les erreurs de calcul (d’arrondi) ;
Les erreurs statistiques ;

Les erreurs issues de la premiére source doivent de préférence étre éliminées avant la
collection des données expérimentales. Sinon elles peuvent étre ¢liminées par

I’étalonnage dans le traitement des données.

Les erreurs issues de la deuxieme source ne peuvent étre éliminées que par un bon
choix des plans diffractants. Le modéle de cette source des erreurs statistiques est

détaillé dans la référence [87].
3.5.2. Erreurs liées a I’évaluation des contraintes

Les incertitudes sont analysées en fonction du nombre de plans au calcul et de la
variation de A20. Les données ci-dessous sont les contraintes de la position de Joint 1
des bi-cristaux cuivre a 1’état initial. Les contraintes sont calculées par les 24 plans de

diffraction. Les familles des plans qui ont contribuées au calcul sont : (2 0 0), (2 2 0),
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(222),(311). N est le nombre de plans pour lesquelles les positions de pics 26
varient +0.02° ou +0.1° par rapport les positions des pics acquis. Quand N=0, le

tenseur de contraintes est calculé a partir de toutes les positions de pics optimisés.

» Les contraintes et les incertitudes en fonction du A26

Tableau 3-3: Les contraintes et I'incertitudes en fonction du A20

N A20=-0.02° A20=4+0.02° A20=-0.1° A20=+0.1°
Tenseur de Tenseur de Tenseur de Tenseur de
contraintes (Mpa) contraintes (Mpa) contraintes (Mpa) contraintes (Mpa)
-48+40 -27+15 10+10
0 -28+15 -35+35 -5+10
1110 -5¢10 0130
-55+35 -23+15 7+10 |[-55+35 -23+15 7410 |[-82+55 -11x15 -3+10 [-13+60 -43+20 23+10
1 [-24+15 -47435 -4+10 |-24+15 -47+35 -4+10 [-11+20 -90+45 -1+10 [-45+20 20450 -9+10
8110 -5+10 0430 [8%10 -5+10 0430 [-3+10 -1#10 0440 |10+10 -9+#10 045
-56+40 -20+15 910 |[-56+40 -20+15 9410 [-89+90 9130 3+15 |[-7#90 -62+30 1615
5 [-20+15 -48+35 -4+10 |-20+15 -48+35 -4+10 [9%30 -96+80 0420 |-64+30 -26+80 -10+20
1010 -4+10 0435 |[10+10 -4+10 0435 |4+15 -1+20 0470 |17+15 -10+20 0470
-51+40 -24+15 8+10 |-45+45 -29+15 12410 [-62+90 -15+30 -1+15 [-34+95 -38+30 21+20
10 |-25+15 -42+35 -6+10 |-30+15 -29+40 -4+10 [-15+30 -68+75 -8+20 |-40+30 -3+80 -2+20
9110 -6+10 0430 [13+10 -5+10 0435 |0+15 -8+20 0465 |[22+20 -2+20 075
-49+40 -24+15 810 |[-46+40 -29+15 12410 |-57460 -14+20 010 |[-39+60 -40+20 19410
15 [-25+15 -41+35 -4+10 [-30+15 -29+35 -6+10 [-14+20 -66+50 -1+15 [-42+10 -4+50 -9%15
9110 -5+10 0430 [13+10 -6+10 0430 |1+10 2415 045 |[21+10 -9+15 045

Si A26 est £0.02°, les contraintes et les incertitudes ne changent pas beaucoup par
rapport aux contraintes calculées issues des pics optimisés. Mais si A26 est +0.1°, les
contraintes et les incertitudes changent de facon trés importantes par rapport aux
contraintes calculées issues des pics optimisés On prévoit que les variantions de
contraintes sont tres petites lorsque A260 est inférieur a £0.02°. On peut donc dire que
la précision de la valeur 20 doit étre mieux que 0.02° pour calculer les contraintes
dans notre méthode d’analyse cristalline. La précision de la machine Philips remplie

cette condition car elle est inférieure a 0,02°.

» Les contraintes et les incertitudes en fonction du nombre de plans
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Dans le tableau ci-dessous, on calcule les contraintes et les incertitudes en fonction de
différentes familles de plans (2 0 0), (2 2 0), (22 2), (3 1 1) ou les pics qui ont

contribués aux calculs sont optimisées

Tableau 3-4: Les contraintes et les incertitudes en fonction du nombre de plans

Nombre de

plans Contraintes et Incertitudes (Mpa)
-54+35 -30+10 1110

12 -32+10 -37+£30 -5+10
12410 -6110 0+30

-51+30 -30£15 11110

18 -311£10 -37+30 -6+10
12410 -7+10 0+30

-40+30 -20+10 10+10

24 -28+10 -28+30 -5+10
11+10 -5+10 0+30

Il est important de choisir le nombre de plans qu’on utilise pour le calcul. On
constate que les valeurs des contraintes sont plus stables si le nombre de plans est
supérieur a 18. Ceci nous dit que le nombre de plans a mesurer doit étre égale a 24

ou plus pour obtenir une valeur plus précise.
3.6. Conclusions

Ce chapitre était consacré a 1’optimisation et au traitement des raies de diffraction X
pour introduire les contraintes dans les matériaux analysés. Une procédure

d’optimisation en @,y et ® est proposée. A 1’aide de la procédure de lissage de pic

de diffraction, on trouve la valeur 20 de facon précise pour calculer la contrainte. Les
déterminations des contraintes sur une éprouvette de bi cristaux de cuivre sont
expérimentalment réalisées. Les résultats nous permettent de valider cette nouvelle
méthode pour déterminer des déformations et des contraintes a I’échelle du grain sur
le matériau cristallin a structure quelconque. Enfin, I’anayse des incertitudes est
discutée a la fin de ce chapitre. Les résultats démontrent que une résolution de 0.02°
en 20 est exigée pour aovir moins de 20MPa de variation sur les valeurs de
contraintes. Un minimum de 18 plans a mesurer est propos¢ pour avoir un meilleur

précision et stabilité de résultats.
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Suivant cette méthodologie, une expérimentation permettant d’analyser des
contraintes a 1’échelle des grains sur une couche galvanisée sera réalisée dans le

chapitre suivant.
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CHAPITRE 4. : APPLICATION DE L’ETUDE D’UNE

COUCHE GALVALISEE

4.1. Cristallographie du zinc

4.1.1. Structure cristalline

Lorsqu’il est solide, le zinc (Annexe 1) est de structure hexagonale compacte qui se
présente de la maniére suivante : au sein d’une maille hexagonale, composée de six
sous-prismes droits dont la base est un triangle équilatéral, trois atomes occupent le
centre de trois sous-prismes séparés d’un sous-prime vide, empilement de plans de

sphéres jointives comme indiqué sur la figure (figure 4-1).

A layer

B layer

W A layer

A

Figure 4-1 : Structure hexagonale compacte

L’empilement est dit de type AB par opposition a la structure cubique a faces
centrées, qui est un empilement de type ABC. La maille cristalline conventionnelle

peut donc se décomposer en deux mailles élémentaires décalées (figure 4-1).

Dans sa structure idéale, chaque atome de la maille hexagonale compacte a 12 plus

proches voisins, a une distance notéea . Ainsi la maille hexagonale compacte va étre

L c . o 1as .
décrite par le rapport (— ) qui traduit 1’élancement de la maille. Une structure
a

hexagonale de compacit¢é maximale posséde un rapport E:\/gzl.633 . Les
a

matériaux hexagonaux se divisent donc en deux grandes familles : ceux pour lesquels

le rapport — est inférieur a 1.633 et ceux pour lesquels il est supérieur. Le zinc
a
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0
appartient a cette derniére catégorie puisque son rapport € vaut 1.856 (a=2.6648A
a

0
etc =4.9467 A). Chaque atome de zinc posséde donc six plus proches voisins inclus
dans le plan basal. Dans le zinc, le plan le plus dense, donc celui sur lequel on prévoit,

a priori, le glissement le plus facile est le plan basal.

Les sites interstitiels se situent, comme dans le cas de la structure CFC, au centre
d’octaedres (un site par atome de Zn) et de tétraédres (deux sites par atome). Dans le
cas d’une structure idéale, le rayon maximal des interstitiels admis et de 0.41r pour les
sites octaédraux et de 0.22r pour les sites tétraédraux, si r est le rayon des spheres

dures servant a modéliser la structure.
4.1.2. Indexation cristallographique

I1 existe plusieurs indexations en vigueur pour décrire la maille hexagonale. La plus
ancienne est celle issue de la maille primitive, appelée notation de Miller ou notation
a trois axes notée suivant la base (a,,a,,a,). La notation de Miller-Bravais, ou
notation a quatre indices est trés proche de celle de Miller mais largement plus utilisée
car elle permet de bien rendre compte les symétries le long de 1’axe sénaire. Elle est

décrite par les vecteurs (a,,a,,a;,c). Pour les calculs, nous utiliserons la notation qui
s’appuie sur la base dite orthohexagonale ou chacun des vecteurs e, est de norme|1| .

Ces deux systemes de coordonnées sont schématisés sur la figure (figure 4-2).

a1

=53

Motation de IMiller et de Miller - Bravais Fézeau orthohexagonal
Figure 4-2 : Systéemes de coordonnées de la maille hexagonale

Le passage du systeme de Miller-Bravais au systeme orthohexagonal s’effectue par la

matrice de passage suivante :
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5 0 0 Oy
(4-1) [UVW]= a3 a3 0 0
% 0 0 ¢ -
D’ou réciproquement :
2 0 0
-1 3 oY
(4-2) [uvtw] = “1 =3 0 A%
0 0 Ja \W
C

Ces deux systemes de coordonnées sont résumés sur la figure ci-desous (figure 4-2).

Dans notre travail, les indices des plans du systéme hexagonal sont définis a partir de

4 vecteurs de basea,,a,,a,,c. Dans la notation a quatre indices, les plans {h,k,i,1} et

les directions <uvtw> vérifient les relations :

3 {i =—(h+k)

t=—(u+v)

Il est important de noter pour le systétme hexagonal qu’en régle générale, une
direction donnée n’est pas orthogonale au plan de mémes indices sauf pour les

directions de type [0001] et (khi0). Un plan d’indices {h,k,i,]1 } possédera une
yp

normale d’indices :

.31 _.c
(4-4) <h k i 2Cz>avec C—(a)

4.2. Comportement mécanique du zinc

4.2.1. Mode de déformation

D’aprés 1’analyse faite par Taylor [88], un matériau a besoin de cinq modes de
déformation indépendants pour pouvoir s’écouler plastiquement sans produire de
fissure. Nous allons voir que cela peut impliquer pour tous les hexagonaux compacts
la nécessité d’'un mode de déformation autre que le glissement cristallographique, ou

le maclage.
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Il existe principalement deux types de dislocations au sein du zinc qui sont les

dislocations dont les vecteurs de Burgers sont de type a et de type (c+a). Dans le
systeme hexagonal, les glissements observés sont, le glissement basal {0001 }, le

glissement prismatique {1100} et les glissements pyramidaux {1101} et {1155 +. Les
quatre types de glissement possibles sont résumés dans le tableau 4-1 illustrés par la

figure 4-3 [89-90].

Tableau 4-1 : Modes de déformation indépendants du Zinc

Direction Plan Eléments Nombre de systémes
Cristallographiques
a Basal (0001) <1 1§0> 3
a Prismatique {ﬂ 0 O} <1 1§0> 3
a Pyramidal ™ {ﬁ()]} <1 1§0> 6
ate Pyramidal ™2 {1 155} <ﬁ23> 6

K .\\\\ﬁ\}k\‘\‘ "Q\\\\“
\\\\\\\\\\\ N\

Figure 4-3 : Principaux plans et directions de la maille h.c.p.

Rouge : glissement basal, bleu : glissement prismatique, vert : glissement pyramidal
T, , cyan : maclage

Le glissement basal et le glissement prismatique qui sont les modes de glissement

suivant a n’offrent que 4 modes indépendants, cristallographiquement équivalents

aux quatre systémes indépendants du glissement pyramidal de vecteura .
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Le maclage est un processus de déformation qui ameéne le réseau déformé
symétriquement au réseau non déformé (figure 4-4). Comme le glissement, il est
défini par un plan, une direction de maclage et une contrainte de cisaillement de

maclage. Le mode de déformation est trés facilement observé dans le réseau

hexagonal
[T 7777 e AR
fffffff AV
/77 7777 ) S/
/| 7 7 777 7 [ 7 7 7 7717
—»/ 77 7777 [ 7 7 7 717

Figure 4-4: Schéma du maclage dans le cas d’un réseau bidimensionnel.

Le maclage est un mode de déformation primordial pour I’ensemble des hexagonaux
compacts. On appelle macle, non pas comme en minéralogie, I’ensemble de deux
cristaux liés par des relations d’orientation simples, mais la partie de métal ayant cette
relation d’orientation par rapport au cristal parent. La description physique du
maclage se fait généralement par le biais d’'une déformation homogéne s’appliquant
sur une région d’un cristal et dont le produit final, la partie maclée, conserve une
structure identique mais orientée différemment. Cela implique donc une invariance

volumique et, de ce fait, une description en terme de cisaillement est possible.
4.2.2. Anisotropie élastique du zinc
Le zinc est un matériau fortement anisotropique. Le tenseur E des raideurs isotrope

transverse (dans le repére orthoexagonal), pris en compte dans les calculs, est de la

forme :

E,,, =165GPa , E,,, =165GPa , E,;,; =61.8GPa , E,,, =33.5GPa
E,.,, =19.8GPa ,E,, =19.8GPa ,E, ,, =31.1GPa,E,,;; =50GPa ,E,;,, =50GPa .
Ces valeurs sont issues de Handbook [91].

4.2.3. Le facteur de Schmid

Lorsqu’un métal monocristallin est sollicit¢ par un effort mécanique quelconque, la
déformation plastique est déclenchée quand la contrainte de cisaillement sur un des

systemes de glissement dépasse la cission critique. En traction uniaxiale, par exemple,
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la contrainte de cisaillement appliquée sur un systéme de glissement est donnée par la

relation :
(4-5) T= Ecosq)cosk
A

Avec F effort de traction
0 angle que fait la normale du plan de glissement avec I’axe de glissement

A angle entre la direction de glissement et ’axe de traction (figure 4-5)

du plan de glissement

Direction de glissems

[~
) Plan de glissement

@

Figure 4-5 : Relation entre la contrainte de traction uniaxiale et la contrainte de
cisaillement sur un plan de glissement

Le produit (cosdcosA), appelé facteur de Schmid, a une valeur maximale de 0.5
lorsque ¢ etA sont tous les deux égaux a 45° et tend vers zéro lorsque ¢ ouA tend vers
z¢éro. Ainsi la contrainte de cisaillement sur les différents systémes de glissement dans
le cristal dépend de 1’orientation des axes cristallographiques du cristal par rapport a
I’axe de traction et, pour une orientation donnée, le systéme de glissement qui est
activé en premier lieu est celui pour lequel le facteur de Schmid est le plus grand. En
traction uniaxiale, la limite d’élasticité d’un monocristal est anisotrope et sa valeur
pour une orientation donnée du monocristal est donnée par la relation suivante :

To

(4-6) 6,=—" -1
(cosdcosA)” m
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m” est la plus grande valeur du facteur de Schmid dans le cristal pour 1’orientation

considérée.

Pour les monocristaux la contrainte appliquée pour le glissement facile dépend de
I’orientation, mais la cission résolue (CR) calculée n’en dépend plus. Pour simplifier,
la CR critique correspond a la contrainte nécessaire a la multiplication des
dislocations dans leur plan de glissement. Mais les dislocations peuvent glisser pour
des contraintes plus petites : une observation minutieuse révele, avant le glissement
facile, une partie d’allure parabolique qui débute a la limité d’¢lasticité du monocristal

7,[89].

4.3. Les revétements de zinc sur téles galvanisées

4.3.1. Galvanisation a chaud

L’acier est un matériau d’utilisation courante en raison de sa longévité¢ et de ses
caractéristiques mécaniques et économiques. Mais sans protection efficace, il rouille
et entraine en plus du préjudice esthétique, des colits de maintenance élevés. C’est
pour quoi il est indispensable de trouver un moyen durable de le protéger contre la
corrosion. La galvanisation a chaud est le procédé efficace. Elle consiste a immerger
dans le zinc fondu a 450°C, 1’acier qui a subi préalablement une préparation par voie
chimique. Les propriétés électrochimiques du zinc au contact de 1’acier vont alors le
protéger longuement contre la corrosion. Contrairement a la peinture, le revétement
de galvanisation ne peut pas se détacher. Il est allié a la surface de I’acier, recouvrant

toute la surface de la piéce, a I’intérieur comme a I’extérieur.

Pour ce faire, la surface des picces a recouvrir doit étre soigneusement préparée afin
de permettre la réaction du zinc et de I’acier. C’est pourquoi avant I’immersion dans
le bain de zinc, les pieces a galvaniser doivent passer par trois stades : dégraissage,

décapage et fluxage.

Aprés ces étapes préparatoires, I’acier est plongé dans un bain de zinc en fusion
(température comprise entre 440° et 460°). La durée de cette immersion est fonction

du volume de la piece a galvaniser.

Voici la composition de la microstructure d’un revétement de zinc aprés immersion

(figure 4-7)

-87 -



Chapitre 4 : Application de I’étude d’une couche galvanisée

Couche %zinc %fer Dureté

Vickers
I 1 +-100  <0.03 70
2 2 94495 5346 179
3 88493 7a12 244

3

4 4 72479 21428 4003500

I 5 0 +/-100 159

Figure 4-7 : lllustration de composition de la microstructure d’un revétement
de zinc aprés immersion. (Source : Association frangaise pour le développement de la
galvanisation a chaud)

4.4. Matériau étudié

Nous allons a présent passer en revue le matériau étudié pour ce travail. Dans la tole
revétue, les gros grains de Zinc sont bien visibles (figure 4-8 (a)). On les appelle ici
multi cristaux. On peut aussi découvrir d’aprés I’analyse en microscopie électronique

a balayage que 1’épaisseur de cette couche Zinc est de I’ordre de 10 um (figure 4-8

(b))

@) ()

Figure 4-8 : Plaque galvanisée (a) ; épaisseur de revétement aprés I’'analyse au
microscopie électronique a balayage (b)

4.4.1. Substrat

Pour bien connaitre les ¢léments chimiques dans le substrat, on a fait une analyse
rayon X sur le substrat d’acier. D’apres le spectrogramme (figure 4-9), I’élément dans

le substrat est bien Fer.
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— 20 keU Window = Be

H—RAY': o
Liwes 100= Fresst: 100 Remainina:s 0=
Real: 159= == 37X Dead - :

(4

I — N

“4.S4He 10.0 =

FsS= =K ch 133 L= A
MEM1 = -

Figure 4-9 : Analyse rayons X sur le substrat de I’échantillon.
4.4.2. Revétements de zinc

En vue de I’examen microscopique, les principaux élements du process sont les

suivants :
Les trois échantillons 25mmx10mm font parti d’une grande plaque acier galvanisé.

Enrobage d’échantillons

Pour bien observer la section de revétement de zinc sur 1’acier, on enrobe les trois
échantillons. On dégraisse préalablement 1’échantillon a [I’acétone. On emploie
I’enrobage a chaud dans une résine phénolique contenant des fibres de carbone, car il
ne laisse pas de retrait entre la résine et le revétement et la résine a la bonne dureté

permettant de maintenir les échantillons en plat.

Pré polissage et polissage

Les échantillons d’acier galvanisés ont été polies sur des papiers de carbure de
silicium de granulométrie variée (800, 1200, alumine).

Nettoyage

Le zinc réagit a I’eau, ce qui rend difficile le nettoyage des échantillons. On rince les
échantillons a 1’alcool pur et on les laisse sécher dans 1’air.

Attaque

Le réactif d’attaque le plus commun pour les revétements de zinc est un acide nitrique
a l’alcool de 0,5 a 1%. Les temps d’attaque sont trés courts (secondes) et le
phénoméne de sur-attaque survient trés facilement car chaque revétement réagit

différemment.
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La morphologie de ce revétement de Zinc est observée avec un microscope optique.
D’apres la figure 4-10 (a), la taille de grains de zinc est de 800 a 1000 um. La
morphologie du revétement de zinc présente une structure dendritique comme le

montre la figure 4-10(b).

@) (b)

Figure 4-10 : Un grain observé avec microscope (a) et microstructure du
revétement du zinc (b).

Apres 1’attaque chimique, on observe que I’épaisseur du zinc d’échantillon est de
I’ordre de 10 um et que le revétement de zinc et le substrat ne sont pas dans le méme
plan en raison des différentes réactions vis a vis a I’attaque chimique du revétement

de zinc et du substrat.

@ ()

Figure 4-11 : L’épaisseur du revétement (a) et aspect de la section pour le
substrat (b).

Ce revétement est principalement constitué de zinc. Il est donc ductile, ce qui lui

permet d’avoir un taux de déformation important. Les figures montrent que
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I’évolution de la dureté en fonction de la force appliquée et de la profondeur

respectivement (figure 4-12).

70 Dureté en fonction de la force - Dureté du revétement de Zinc

60 60
—~ 501 50
S =
% 40 E 40
E 2
2 30 ® 30
a 3

20 , -

‘—o—duraé en fonction de Ia force 2 ‘ —o—dureté du revétement de Zinc ‘
10 10
0 T T T T 0
0 10 20 30 40 50 0 1 > 4
Forces appliquées(g) Profondeur(um)
@) (b)

Figure 4-12 : Micro dureté en fonction de la profondeur (a) et micro dureté en
fonction de la force (b)

On trouve que la dureté de ce revétement de zinc est de 1’ordre de 60 HV.

On fait également 1’analyse qualitative par rayon X sur le revétement de zinc. Le
résultat obtenu est présenté dans la figure ci-dessous (figure 4-13). On observe que les

¢léments dans le revétement sont : Na, Zn Fe Cu.

On peut expliquer que 1’élément Na survient lors de la préparation du revétement de

zinc.

- 20 kel Window = Ee

H—RAY: 1]
Liwes 100= FPreset: 100= Remaining: 0=
Reals: 1129= _1€X Dead

N Z L - S S ..
&

Figure 4-13 : Analyse qualitative sur le revétement de zinc
4.5. Moyens expérimentaux mis en ceuvre

Les mesures ont ét¢ menées sur le diffractométre Philips X’Pert équipé d’un

goniometre quatre cercles et d’une platine porte-échantillon entiérement motorisée.
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De conception récente, le goniométre affiche une précision mécanique au milliéme de
degré sur les axes 2théta et oméga, au centieme sur les axes phi et psi. L’optique avant
est constituée verticale de fentes réglables. Le goniométre a été utilisé en
configuration a fentes paralleles, avec un monochromateur et un détecteur ponctuel, et

monté en tube cuivre.

Un ordinateur pilote ce goniomeétre. Un logiciel x’Pert Data Collector nous permet
rapidement d’acquérir le spectre de diffraction. Le logiciel Profit permet également de
traiter les raies de diffraction afin de déterminer la position précise du pic de

diffraction.

Eayon incident
(Collimateur + fente réglable)

Laplatine porte d" echantillon

Eayon diffracté (détecteur)

Figure 4-14 : Diffractométre Philips X’'Pert

Figure 4-15 : L’ensemble de dispositif.
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4.6. Contraintes résiduelles de la couche galvanisée avant et
apres recuit.

4.6.1. Préparation d’échantillon

L’échantillon utilisé est de petite taille 20 x 10 x 2 mm. Il est découpé dans une
plaque d’acier galvanisé. Grice a I’observation du revétement de zinc par
microscopie, on distingue que la taille de grain est identique & la division qu’on

pourra observer visuellement.

Pour connaitre la distribution des orientations de grains, quatre grains voisins sont
localisés et analysés. Les figures ci-dessous présente la morphologie des 4 grains et

les dimensions de 1’échantillon étudié.

Figure 4-16 : Quatre grains étudiés et la dimension de I’échantillon étudié.

A T’échelle d’un grain, le domaine cohérent de diffraction est assimilable au grain,

qu’il est nécessaire d’isoler :

Soit en limitant physiquement la zone ; en pratique, il s’agirait de focaliser le faisceau
incident sur le grain étudié ; mais un phénomene d’étalement du faisceau perturberait
la mesure aux faibles incidences. On recourt alors a un masquage qui ne laissera
apparaitre que la zone désirée. La taille de faisceau est de 1’ordre de 2 milimétre dans

cette étude.

Soit en identifiant I’origine de chacun des signaux diffractés, pour ne conserver que
ceux provenant du méme grain ; cette opération peut conduire a des confusions si les

grains sont trop nombreux.

Dans notre expérimentation, nous avons opté pour une combinaison des deux

méthodes, qui s’averent a I’expérience complémentaire.
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4.6.2. Orientation des grains

Pour connaitre I’orientation de ces 4 grains, les plans (006) et (104) sont analysés par

DRX. Les figures de poles sont affichées ci-dessous.

ODF project: ODF project:
Ciusersthuangit-1ig1-0-p004 rwvi Cimsersthuangly?-11g2-3-p004 vt
re: 000 Raw Pole figure: 000 Raw

[Psi | Phi_ | Intenst
in_ | 75.0[ 228.5] 5.862]
jax_| 33.0| 2715 38454 755
Dimension: 250 i i 25D
Scale: Lineer Scale: Linear
Grid settings: Grid settings:
Psi [ Phi | Pl [Pl
Fust | 0| of rst | o] o
Last | 90| 350] ast | 90| 360
tep | 30[ 30] ep | 30] af]
ODF project: ODF project:
C:lusersthuanaier -1 -0-p1 0wt C:usersthuang|a2-11a2-3-9104 rwt
Pole figure: 000 Raw Pole figure: 000 Raw
Inter
[_1
75D Dim
Lingar Scale: Linear
Grid settings:
[ P [P BT [P
| S I st |0
[[est [ @0/ 360 ast | 90| 30|
ep | 30| a0 ep | 30] o)

Figure 4-17 : Figures de poles autour des plans (006) (haut) et (104) (bas) pour
le grain n°1 (gauche) et le grain n°2 (droite)

ODF project: ODF project:
Cusersthuangg3-11g3-0-p004 rwl Ciusersthuangigd-1'g4-0-p00d.rut
Pole figure: 000 Raw Pole figure: 000 Raw
Phi_|_Intensit
250
Linzar
Grid settings: :
Psi | Phi Psi | Phi |
First | o 0 Frst | o 0|
st | a0] 50 Fast | 90] 30|
ep | 50| o0 Ftep [ 30| 0]
ODF project: ODF project:
Cwsershuangies-1ig3-0-p104 rwl Cu uangid-114-0-p104 rw
000 Rew : 000 Raw
E
5
Bimension: 220 Bimension: 250
Scale: Lingar Scale: Linear
Grid settings: Grid settings:
50 I = [P ]
[ I
Last | 90] 360] Fast | a0] 360
ep | 20| oq) Bter | 30| oq)

Figure 4-18 : Figures de poles autour des plans (006) (haut) et (104) (bas) pour
le grain n°3 (gauche) et le grain n°4 (droite)
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Selon ces figures de poles, on trouve que dans le grain n°2 I’intensité de diffraction
n’est pas assez grande sur certaines taches de diffraction. On peut dire qu’il y a de

petites cristallites dans ce grain ou prés du joint de grain.

L’orientation analysée de chaque grain localis¢ a été déterminée a partir des

acquisitions des figures de pdles (tableau 4-2).

Tableau 4-2 : Les postions géométriques de 4 grains étudiés dans I’échantillon

Grain 1 2 3 4
Plan (0 0 6)

v(°) 14.4 33.37 19.17 31

o) 112.44 273.52 144.05 96.08

Selon la famille des plans {006}, on peut constater que chaque grain de Zinc est

orienté différemment malgré le fait que ces 4 grains se trouvent cote a cote.
4.6.3. Recuit de I’échantillon

Dans cette expérimentation, les 4 grains étudiés sont recuits dans un four sous vide a

différentes températures. Les conditions de recuit sont affichées dans le tableau 4-3.

Tableau 4-3 : Différents étapes de recuit

Etat Température de recuit Temps de recuit t
sous vide T (°C) (h)
1 Etat initial - Refroidissement dans
le four sous vide
2 150
3 200 2

4.6.4. Evolution des raies de diffraction

Dans les grains étudiés, les contraintes résiduelles sont relaxées aprés chaque recuit.
les positions des raies de diffraction sont déplacées. Du point de vue microscopique,
les distances des plans sont changées dues a la relaxation de contraintes. On prend
I’exemple de plan (006) (figure 4-19). Les raies sont déplacées vers la droite, c’est a
dire que 20 augmente. Aussi on peut dire que la distance inter réticulaire du plan
(006) diminue. Ce changement démontre que la contrainte résiduelle existe en

compression dans ce grain.
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Mouvement du pic (006) apres recuit

45000

Intensité
40000 -
35000 - —— état initial

—— apres recuit en 150°C
30000 - K )

—— apres recuit en 200°C
25000 -
20000 -
15000 4
10000 -
T 2théta

O T T . : ‘ :
135 136 137 138 139 140 141 142

Figure 4-19 : Déplacement des raies de diffraction apres les recuits
4.6.5. Contraintes résiduelles et leur évolution

L'objectif étant de quantifier les contraintes internes, il faut d'abord mesurer les

déformations, et qui dit déformation dit état initial ou état de référence.

Dans un premier temps, nous avons pris comme état de référence, et a défaut d'autre
chose, les parametres de maille tabulés. Ces paramétres doivent étre ceux des grains
pris isolément, c'est & dire dans une configuration monolithique et non lamellaire. En
effet, les écarts observés sur les paramétres de maille a et ¢ selon les plans choisis sont
de I’ordre du millieme de nanométre, or 1’écart avec les paramétres théoriques du zinc

pur utilisés dans notre étude est du méme ordre de grandeur.

Les familles des plans qui ont été utilisé pour les calculs sont affichées dans le tableau

ci-dessous.
Tableau 4-4: Familles de plans contribuées aux calculs
Familles des
plans {006} {104} {202} {203} {105} {114} {212}
2thétha 138,48° 90,01° 94,98° 109,25° 11593° 116,563° 139,13°
Parts 1/24 2/24 4/24 6/24 6/24 3/24 2/24

L’anticathode utilisée est le cuivre et le longueur d’onde est 0.1540nm. Les
contraintes résiduelles initiales dans ces quatre grains calculées par la méthode

développée sont affichées dans le tableau 4-5.
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Tableau 4-5 : Contraintes initiales dans les 4 grains

Sigma MPa (grain 1) Sigma MPa (grain 2)
-52 -1 -7 -62 -4 -16
-1 -58 -13 -4 91 -23
-7 -13 -29 -16 -23 -48
Incertitude MPa Incertitude MPa
48 14 8 41 9 7
14 41 4 9 47 19
8 4 23 7 19 34
Sigma MPa (grain 3) Sigma MPa (grain 4)
-43 -9 0 -70 26 -14
-9 -29 -5 26 -146 -25
0 -5 -24 -14 -25 -33
Incertitude MPa Incertitude MPa
44 18 8 152 42 51
18 38 6 42 173 17
8 6 23 51 17 107

L'ensemble des calculs est réalis¢ dans la feuille de calcul (annexe 1). Les (phi, psi)
des trois premiers plans sont issus de la ou des figures de pdles d'orientation
optimisées, puis reportés sur la feuille de calcul; celle-ci fournit les (phi, psi) des plans

suivants. Les (phi, psi) initiaux sont soit calculés, soit issus des mesures.

Les entrées dans cette feuille de calcul sont, pour chaque grain, a chaque étape de
recuit, les angles 26 expérimentaux associés aux plans (hkl), et les orientations (¢,y)
servent a déterminer la matrice de passage du repére cristallin au repere de

I’¢chantillon, donc seuls trois couples (0,y) sont nécessaires.

Nous avons fait vingt quatre mesures sur les grains 1, 2 et 4, et ving six mesures sur le
grain 3. La méthode monocristalline est fondée sur une mesure absolue de distances
inter réticulaires, qui nous renseignent sur 1'état présent de la maille cristalline. On a
vu que l'on pouvait remonter au tenseur métrique complet de la maille. En supposant
que la contrainte perpendiculaire a la surface de I’échantillon est nulle, on obtiendrait

toutes les contraintes a chaque étape de recuit.
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Contraintes (0,,-0,,) dans le repére de 'échantillon
20
|
070“(MPa) ‘7/4/«:1;:1%;;;;;;;;)(
D0 A----ITEEIIIo - ,,-#of‘ﬂ,,”‘I
X-—Z---~ P
40y -7
-60 1 - -0 - -graini
-80 1 ~ — A~ -grain2
-100 - —X - -grain3
120 | - -0 - -grain4
T(C)
-140 T
0 100 200

Figure 4-20 : Evolution des contraintes G,, —G,, d’aprés différents recuits

2 Contraintes (0,,-0,,) dans le repére de I'échantillon
o | olPa) gl
B ==
20 X777 Ceee—mTTTTT oo
40 - TIC--TT0 T
60 - PP - -0- -graini
80 /,/’// - - A--grain2
-100 et ~-X--grain3
120 9~ --0--graind _
-140 4 ‘ T(C)
0 100 200

Figure 4-21 : Evolution des contraintes G,, —G,, d’aprés différents recuits

Les figures précédentes montrent 1’évolution des contraintes résiduelles dans le sens

longitudinal et dans

le sens transversal respectivement pour les

3 états

microstructuraux étudiés : 1’état initial, revenu a 150°C et revenu a 200°C. Nous

pouvons constater qu’a 1’état initial, les contraintes résiduelles sont toutes en

compression dans les 4 grains

¢tudiés ; leur niveau et leur répartition sont treés

différents selon les grains et selon les directions analysées. Cela signifie qu’a I’état

initial, les contraintes résiduelles sont distribuées de facon assez hétérogéne dans la

couche galvanisée.

Aprés un revenu, les contraintes résiduelles de compression diminuent fortement dans

les 4 grains étudiés et dans les deux directions analysées. Pour certains grains, les

contraintes restent en légere compression (le grain n°4 par exemple) et pour d’autres

grains, les contraintes passent en traction, notamment le grain n°3. Cela pourrait étre

le résultat de redistribution des

contraintes a I’échelle des grains, conséquence du

-08 -



Chapitre 4 : Application de I’étude d’une couche galvanisée

phénoméne de restauration, lors du revenu, de la microstructure initialement trés

hétérogene entre les grains.
4.7. Comportement du revétement de zinc en traction simple.

4.7.1. Usinage et préparation des éprouvettes

Les éprouvettes sont réalisées dans des toles d’acier galvanisé de 2mm d’épaisseur

(I’épaisseur du dépot galvanisé est de 10um).

Les usinages mécaniques tel que le fraisage aménent des contraintes trés importantes
dans la piece usinée. Pour éviter de modifier les contraintes résiduelles de notre

échantillon, on choisit donc d’usiner les éprouvettes par électroérosion.

L’electroérosion est un procédé qui met en ceuvre 1’énergie électrique pour enlever du
métal de la surface d’une piéce, sans établir de contact avec cette piece. Un courant
¢lectrique de haute fréquence est appliqué entre 1’¢lectrode de I’outil et la piece,
créant des étincelles qui franchissent cet intervalle et vaporisent de petites zones de la
piece. Comme aucun effort de coupe n’est développé, il est possible, par ce procédé,
d’exécuter des opérations trés délicates sur des piéves minces, sans introduire de

contraintes trop importantes dans la piéce.

Avant d’usiner les éprouvettes, la tole doit étre parfaitement nettoyée, sans qu’il

subsiste de taches de graisse.

Le centre ENSAM de Paris ne disposant pas de machine d’¢électroérosion il nous a
fallu envoyer les toles au centre de Lille accompagnées du plan de fabrication

suivant :

X épaisseur de l'éprouvette
(valenr de 2 3 3 mm) .

+0,02
X-

5 +0,02

— | c
108 N

A

1027 3047 /7 [oo2]

(50)

Figure 4-22 : Plan des éprouvettes
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4.7.2. Orientation du monocristal

Choix des grains

On réalise notre étude sur quatre grains. Pour étudier les comportements de 4 grains
étudiés, les facteurs de Schmid (annexe 2) est calculés suivant les différentes de
directions dans les plans du glissement. La figure 4-23 montre 1’éprouvette étudiée et

les 4 grains choisis :

111 IV

Figure 4-23 : Quatre grains choisis

Orientation des monocristaux

Apres avoir sélectionné quatre grains sur I’éprouvette, la premicre étape consiste en
I’orientation de ces grains sur le diffractomeétre Philips X Pert du LIM/ENSAM; pour
cela nous commengons par effectuer les figures de poles (FDP) de deux familles de
plans (familles {104} et {006}) pour chaque grain. Ceci en isolant tour a tour chaque

grain a étudier a I’aide de ruban adhésif noir.

La famille de plans {006} correspond au plan de la structure hexagonale compacte
(HC), la connaissance de son orientation ne suffit donc pas pour bien orienter le grain
car il reste encore un degré de liberté en rotation autour de la normale au plan basal,

c’est pourquoi on étudie aussi I’orientation de la famille {104}.

L’orientation des grains se fait a I’aide d’un logiciel de cristallographie : Carine, qui
permet a partir des FDP expérimentales, de déterminer les couples (@,y)
correspondant aux orientations des différents plans que nous étudierons en diffraction.

Les angles (¢,y) donnés par Carine correspondent a ceux d’une maille théorique de
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Zinc pur, en effet nous nous plagons dans 1’hypothése que les grains étudiés sont des

monocristaux de Zinc.

Pour limiter les erreurs sur ces orientations, il faut que les positions angulaires (@,y)
des poles des FDP expérimentales soient suffisamment précises. Pour cela il est
nécessaire d’optimiser les positions angulaires des FDP par la premiére méthode

d’optimisation du signal. C'est-a-dire qu’on optimise successivement en ¢ puis en Y

avec le nombre d’itérations nécessaires.

Les positions de plans (006) et (104) sont présentées par les figures de pdles dans la
figure 4 - 24 et la figure 4-25.

ODF project: ODF project:
C:\.angliraction Zn¥31\clp-004 rurt Ci\..angitraction ZmG2idp-004.rw1
Pole figure: 000 Raw Pole figure: 000 Ravy
Intensities: it
[__TEsil Phi [ irtensity ] Psi | Phi | Intensi:
in 0.000
Beo | 0] 2a05[ 17655000) ax
Dimension: 20 Dimension: 2D
Projection: Schimict Projection: Schmict
Scale: Linear {7 Seale: Linear
Colour map:  Defaut a Colour map:  Defat
Contowrs: _ 5 } | contowrs:__ 5
; T [T itensity ] Colour - | [ _ictensty ] Colour
¥ 1 2548167 1 1883.282|
Kj [z seseaas KJ [2]_aveesea|
6844 500 5649545
1792 667 [+ 7533127
14740533 [E1_s4i6.40m]
Grid settings: Grid settings:
Fsi [P Pst [ Phi |
First | o] o st | 0]
Last | 90 ast_| an|
[Etep [ 50] ool e | 0] _60]
ODF project: ODF project:
C:\..gitraction ZnG1Ydp-104.rw1 CiL. glraction ZniG2Hel-104.rvwl
Pole figure: 000 Ravw Pole figure: 000 Raw
675 0] o
Dimension:
Projection:  Schimick .
@ @ Scale: Linear
Colour map: Defautt Colour map:  Defaul
i Contours: 5 Contours: El
. | [ ] Imtenstty _TColour ] .
X AT B0 @
4 4
‘ ¢ & [4] 2e89770/8
T S— G
Grid seflings: Grid setlings:
F=i [P Pl
rst | 0 0] st | o] 0]
ast ast | 90|
ep | 30| _aof =p | 30| o0

Figure 4-24 : Figures de péles de deux familles de plans {006} et {104} pour les
grainsl et
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Figure 4-25 : Figures de poles de deux familles de plans {006} et {104} pour les
grains lll et IV

On extrait les positions en degré dans le tableau 4-6.

Tableau 4-6 : Les positions géométrique de 4 grains analysés dans
I’échantillon

Plan (006) \V(O) (P(O)

N° de grain
I 4.84 282.5

I 53.4 161.75
11 23.09 102.44
v 13.04 97.75

Selon la famille des plans {006}, les orientations cristallines de chacun des 4 grains
étudiés montrent que chaque grain de Zinc est orienté différemment malgré le fait que

ces 4 grains se trouvent cote a cote.

Choix des familles de plans diffractés

Cette étape consiste alors a choisir les différentes familles de plans que nous ferons

diffracter. La sélection de ses familles de plans doit répondre a deux critéres :

I1 faut tout d’abord que le 260 soit supérieur a 90° (la précision en déformation étant

liée a 20, plus le 0 sera grand plus la précision sera bonne). De plus on choisit des
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plans correspondant a des grands 26 car une erreur de mesure aura un impact moins

significatif sur un grand 20, que sur un petit.

I1 faut ensuite que 1’intensité des pics de diffraction correspondants a cette famille de

plans soit importante.

Dans cette expérimentation, ’anticathode utilisée est le cuivre, d’apres le spectre de
diffraction sur le zinc, Les familles de plans contribuées aux calculs sont présentées

dans le tableau 4-4.
4.7.3. Moyens expérimentaux

On réalise toujours les essais de diffraction sur le diffractométre Philips X Pert (figure

4-26).

Figure 4-26 : Ensemble de dispositifs.

Les mesures sont faites tout d’abord sur une éprouvette a 1’état initial, c’est-a-dire
libre de contraintes, puis a différentes étapes de la traction, tout en restant dans son

domaine élastique.

Pour cela il faut munir notre éprouvette de jauges de déformation et la placer sur une

machine de traction in situ (adaptée au goniométre) avec un capteur de force.

Le montage de traction

Le laboratoire LIM dispose d’une machine de traction (figure 4-27) pouvant étre

montée sur la porte échantillon du goniométre quatre cercles.
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Figure 4-27 : Montage de traction

Afin d’éviter tout effet de flexion, il est impératif que 1’axe central de I’éprouvette de
traction soit confondu avec 1’axe de traction. La solution technologique adoptée pour
vérifier cette condition est d’intercaler une cale entre 1’éprouvette et le support de la

machine.

Les jauges de déformation

Les jauges de déformation doivent étre placées sur le substrat et non sur le dépdt de
zinc. En effet celui-ci étant formé de gros grains, le risque en collant les jauges
dessus, est d’observer les déformations d’un ou plusieurs grains et non de 1’éprouvette

entiere.

Pour cela, on polit mécaniquement la face arriere de I’éprouvette (celle que I’on ne
fait pas diffracter) afin d’enlever la couche de dépdt galvanisé. On nettoie

soigneusement et on y place une jauge bi dimensionnelle de la maniére suivante :

Figure 4-28 : Jauge de déformation

On aura ainsi les déformations longitudinales et transversales. Pour cela il faut veiller
a coller la jauge parfaitement parallele et perpendiculaire a 1’éprouvette selon les

directions longitudinales et transversales de 1’éprouvette.

Montage en ¥ de pont

On choisit un montage en 4 de pont car il a I’avantage de ne pas nécessiter de jauge
de compensation. Deux fils alimentent le pont ainsi formé, et deux autres servent a

resituer le déséquilibre du pont lorsque la résistance de la jauge varie.
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Ce montage est le plus simple et le moins cher, cependant il présente quelques
inconvénients (pertes en lignes, influence de la température sur la jauge et les cébles,

etc.).
4.7.4. Analyse macroscopique de la traction

Les courbes de traction

On choisit de réaliser 6 étapes de traction tout en restant dans le domaine ¢élastique de
I’échantillon. Le zinc représentant moins de 1% en terme de volume totale on suppose

que la courbe de traction de 1’éprouvette sera semblable a celle de 1’acier.

A chaque étape de la traction, on mesure les contraintes appliquées et les
déformations juste apres la traction puis apres un temps de relaxation ; une demi

heure.

On observe en effet une relaxation importante au bout de 30 minutes (de 1’ordre d’une
vingtaine de Newton pour la force et de plusieurs centiémes micrometres pour les
déformations). On réalise donc les essais de diffraction une demi heure apres avoir
appliqué le chargement sur 1’éprouvette. Dans le tableau 4-7, €, et € sont lus
respectivement les déformations longitudinales et transversales. On lit les
déformations par la boite de jauge et les chargés par le capteur de force. Les

coefficients de Poisson sont également calculés a chaque étape de chargement.

Tableau 4-7 : Efforts de traction et les déformations d’apres la jauge.

Chargé Chargé Chargé | Coefficient
Etape (a\?;lnt) (a;;Iés) (mo;gnne) (a\?:nt) (a\féznt) (mo;gnne) (N) (N} (N) de Poisson

(avant) (aprés) | (Moyenne) (7)

1 0 0 0 0 0 0 40 22 31

2 0.06% 0.06% 0.06% 0_0_2% 0_0_1 % -0.01% 754 706 730 0.208

3 0.12% 0.11% 0.11% 0.0_2% 0.0_2% -0.02% 1520 1484 1502 0.206

4 0.15% 0.15% 0.15% 0_0_3% 0_0_3% -0.03% 2276 2236 2256 0.219

5 0.16% 0.16% 0.16% 0.0_4% 0.0_4% -0.04% 3040 2974 3007 0.244

6 1.64% 1.61% 1.62% 0.7-8% 0_7_7% -0.78% 3772 3710 3741 0.478

Dans I’hypothése que le dépot reste dans le domaine ¢élastique pendant le chargement,
les courbes de traction (obtenues a ’aides des jauges de déformation et du capteur de
force) devraient étre des droites de coefficient directeur égal au module d’¢élasticité du

matériau ( substrat acier + dépot galvanisé). Le dépot galvanisé ne représentant que 10

- 105 -



Chapitre 4 : Application de I’étude d’une couche galvanisée

um sur les 2mm d’épaisseur de I’éprouvette, on suppose que sous une sollicitation
simple, les deux matériaux ont en principe d’avoir une déformation longitudinale
identique et une liberté suivant vertical sur I’interface entre les deux matériaux

(Matériaux composites).
On peut donc calculer le module d”Young d’aprés cette loi de composition :

V.utE,..V

acier zinc " zinc

(4-6) E, =E

acier

Ici, le module d’Young d’acier est 210GPa et celui de zinc est 78GPa. Les taux de
volume de I’acier et zinc sont respectivement environ 0.95% et 0.05%. On obtient que

le module d’Young de cette éprouvette est 209GPa.

Courbe de traction

450
4007 r.--—.--‘.A
> TP PR

300 - )

250 -

o(MPa)

200 + / y = 186668x - 21.599
150 A

100 —— données expérimentaux sur I'éprouvette
—X— données théorique sur L'Acier

50 4

Linéaire (données expérimentaux sur I'éprouvette) e

0, ; T :
0.00% 0.30% 0.60% 0.90% 1.20% 1.50% 1.80%

Figure 4-29 : Courbe de traction

Les courbes de traction (figure 4-29) obtenues en considérant les mesures faites juste
aprés chaque chargement et celles obtenues une demi-heure aprés le chargement
donnent le module d’¢élasticité de 186.7GPa qui est inférieur a celui calculé. Cela peut
provenir d’erreurs liées au réglage avec le capteur de forces ou de la mesure des
déformations avec les jauges de d’extensométrie. On observe également que les 5
premiers points restent quasiment dans le domaine d’¢lasticité. Selon la courbe de
traction le module d’Young de cette éprouvette est environ 186.6GPa qui est inférieur

a celui de ’acier.

Coefficient de Poisson

Ce coefficient représente I’aptitude d’un matériau a se comprimer lors d’un essai de
traction uniaxiale, il traduit le rapport entre le retrait relatif transversal et

I’allongement relatif longitudinal, il est noté v. Dans le cas d’une traction uni axiale,
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la relation intervient entre la direction de sollicitation (L) et la direction transverse

(T), ici entre €17 et €3
(4-7) €,, =—VE,,

Cette relation n’est valable qu’en élasticité, un matériau vérifiant cette propriété aura
donc un comportement élastique. Le coefficient de poisson de notre matériau est
supposé étre entre celui de 1’acier 0.33 et du zinc 0.25. D’aprés le tableau 4-7, on
trouve une moyenne de 0.22 en comptant les 5 premiére étapes. Cette valeur est
proche de celle du zinc et de I’acier, le matériau reste bien en élasticité pendant le 5
premiers chargements. Par contre, un comportement plastique correspondrait a un

coefficient de poisson de 0.478 au dernier chargement.
4.7.5. Analyse des contraintes

Les quatre grains étudiés sont représentés sur la figure 4-23, et nommés par la suite :

grain I, grain II, grain III et grain IV.

Les facteurs de Schmid des grains ont été calculés suivant differentes directions dans
les différents plans de glissement. Le mode de glissement le plus facile en hexagonal
est le glissement basal ; en considérant les matériaux hexagonaux il n’y a qu’un seul

plan basal (0001). (figure 4-30).

Figure 4-30 : les trois directions dans le plan de glissement basal.
Les facteurs de Schmid des grains analysés (tableau 4-8) sont calculés pour les trois
différentes directions de glissement dans les plans de glissement basal, prismatique,
pyramidal m, et pyramidal 7, (annexe 1).

Tableau 4-8 : Facteurs de Schmid des grains analysés.
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Plan de
glissement . .
(hkI) Basal (0 0 0 6) Prismatique (1-1 0 0) Pyramidal T, (1-101) Pyramidal 70, (11-2-2)
Direction
de
glissement
[uvw] [[11-20] | [1-210] | [-2110] | [11-20] | [1-210] | [-2110] | [11-20] | [1-210] | [-2110] | [-1-123] | [2-1-13] | [-12-13]
Facteur de Schmid
Grain 1 0.01 0.00 -0.02 0.51 0.15 -0.65 0.46 0.13 -0.60 -0.37 0.49 -0.10
Grain 2 0.09 0.37 -0.48 0.08 0.31 -0.40 0.11 0.43 -0.56 -0.09 -0.24 -0.02
Grain 3 0.08 -0.01 -0.07 0.34 -0.05 -0.28 0.34 -0.05 -0.28 -0.52 0.51 0.13
Grain 4 0.03 -0.02 -0.02 0.00 0.00 0.00 0.01 -0.01 -0.01 -0.66 0.35 0.35

On remarque que pour le systeme de glissement basal, les facteurs de Schmid sont
plus grands dans le grain II que dans les autres grains. C’est & dire que le plan
principal de glissement basal est plutot perpendiculaire a la force de traction. Sous la
méme sollicitation, le systéme de glissement basal est activé en premier dans le grain
II puis dans les autres grains. Cependant pour le systeme de glissement prismatique,
on voit les plus grands facteurs de Schmid dans le grain I. Pour le systéme de
glissement pyramidal, on découvre que les facteurs de Schmid dans tous les grains
sont beaucoup plus grands que ceux dans les systémes de glissement basal et

primatique.

Tableau 4-9: Cisaillements suivant les directions du glissement a 0.16% de
déformation et les valeurs des cissions critiques de cisaillement retenues.

Déformation/Acier=0.16%
Plan de glissement Basal (000 6) | Prismatique (1-100) Pyramidal TU; (1-101) | Pyramidal 7T, (11-2-2)
Direction de
glissement <11-20> <-1-123>
N° du grain Cisaillements (Mpa)/suivant la direction de glissement
1 -1.06 -39.76 -36.42 29.59
11 -8.57 -7.21 -10.10 -4.29
111 3.15 13.47 13.56 -20.94
v 1.89 0.09 0.89 -40.72
Cissions critiques de
cisaillement (Mpa) 1.5" 22.5° — 15"

* . données issues de la thése (Page 42) de Rodolphe PARISOT a I’école des mines de
paris (2001)

Dans le tableau ci-dessus, dans chaque grain on donne le plus grand cisaillement pour

chaque group de direction de glissement.
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Dans la courbe de effort/déformation de la figure 4-30 ci-dessus on constate que
jusqu’a 0.16% de déformation dans le substrat en acier, la déformation dépasse la
limite d’¢élasticité. D’apres le tableau 4-9, a 0.16% de déformation dans le substrat en
acier, les cisaillements sont différents suivant les différentes directions de glissements
dans ces quatre grains étudiés de la uche de zinc. Suivant les directions de glissement
<11-20> dans le plan de glissement (0 0 6) le cisaillement dans le grain I est inférieur
a la cission critique de cisaillement alors que dans les grains II , III et IV ils sont
supérieurs a la cission critique de cisaillement 1.5MPa. C’est a dire que il y a des
systemes de glissement activés dans les grains I, III et IV. Dans le plan prismatique
(1-100), il n’y a que dans le grain I que le glissement est activé parce que le

cisaillement dépasse la cission critique 22.5MPa. Dans le systetme de glissement

pyramidal ™2 (11-2-2), on constate que les cisaillements dépassent la cission critique

dans les grains I, II et IV. On trouve que a 0.16% de déformation le systéme de
glissement pyramidal 2 est activé avant les autres systémes de glissement.

On observe aussi dans le grain I, le systéme de glissement basal n’est pas activé alors
que les autres systémes de glissement sont activés. Par contre pour les grains II, III et
IV, le systtme de glissement basal est activé alors que les autres systémes de

glissement sont activés.

On présente les valeurs trouvées pour les contraintes dans le sens longitudinal
(traction) et le sens transversal. Dans ce calcul, 24 plans sont utilisés pour chaque
grain et présenté dans I’annexe 2. Toutes les valeurs de contraintes sont affichées dans

I’annexe 3.

Analyse du grain |
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Figure 4-31 : Orientation du grain | et les facteurs de Schmid associés.

o11(sens de traction) et 65, dans le grain |

80
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Figure 4-32 : Courbes contraintes/déformations dans le grain | au cours de la
traction

D’apres 1’orientation du cristal, pour le grain I, le plan (006) est plutdt perpendiculaire
a la surface de I’éprouvette. La figure ci-dessus montre 1’évolution de contraintes dans

les deux sens durant le chargement dans le grain I.

Avant la traction, le niveau de contraintes résiduelles est de -42MPa dans les sens de

traction. Par contre il est beaucoup plus faible dans le sens transversal.

Avec l’essai de la traction, la contrainte résiduelle dans le sens de traction est
complétement relaxée. Elle arrive au maximum de 61MPa a 0.16% de déformation.
Mais elle diminue légerement a 1.64% de déformation a cause d’une déformation
plastique. Dans le sens transversal, la contrainte en compression est d’abord
augmentée, puis elle diminue a 0.16% de déformation, et elle passe en traction a

1.64% de déformation.

On observe que les 5 premiéres déformations restent dans le domaine de 1’¢lasticité. A
0.12% de déformation, les contraintes dans les sens de traction et transversal sont du
méme niveau. Le coefficient de Poisson est compris entre 0.21 et 0.24 pendant la
déformation élastique. D’apres le tableau 4-9 ci-dessus, on voit que le cisaillement
dans le plan du glissement prismatique et pyramidal dépasse la cission critique, donc

ces deux systémes de glissement sont activés a 0.16% de déformation.

Analyse du grain II
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Dhrection plan (0 O &)
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Figure 4-33 : Orientation du grain Il et les facteurs de Schmid associés
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Figure 4-34 : Courbes contraintes/déformations dans le grain Il au cours de la
traction

Pour le grain II, le plan (006) est incliné de 53.4 degrés par rapport a la surface de la
couche. Les trois facteurs de Schmid sont plus importants comparés a ceux des grain
I, I, IV. C’est a dire que le systéme de glissement est plus facilement activé par
rapport aux autres grains au cours de la traction. Dans le tableau 4-9, on voit aussi que

dans le plan du glissement basal le cisaillement est supérieur a la cission critique
1.5Mpa.

La figure précédente montre 1’évolution des contraintes dans les deux sens au cours
de la traction. On observe dans ce grain que les contraintes résiduelles dans les deux

sens sont relativement faibles et qu’elle est quasi nulle dans le sens de traction.

Au cours de la traction, dans le sens de traction la contrainte augmente 1égérement au

début de traction. Elle revient a zéro et augemente jusqu’a 0.16% de déformation.
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Comme le grain I, elle diminue légérement a 1.64% de déformation. Dans le sens

transversal, la contrainte compressive augmente au cours de traction.

Ces courbes nous montrent que les déformations sont en dessous de la limite de

I’élasticité avant 0.16% de déformation.

Analyse du grain 1]
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Figure 4-35 : Orientation du grain lll et les facteurs de Schmid associés

c11(sens de traction) et 62, dans le grain lll
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Figure 4-36 : Courbes contraintes/déformations dans le grain lll au cours de la

traction
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Pour le grain III, les facteurs de Schmid sont inférieurs & ceux du grain II, mais ils
sont plus grands que les deux autres. Le systeéme de glissement est moins sensible que
dans le grain II. D’aprés le tableau 4-9, on voit que le plan du glissement basal est

activé dans ce grain a 0.16% de déformation.

Dans cette figure, au cours de la traction, les tendances d’évolution des contraintes
dans les deux sens sont les similaires. Les contraintes sont en compression avant

d’étre en traction.

Durant la traction, les contraintes compressives dans les deux sens augmentent
d’abord a 0.06% de déformation, et ensuite elles sont relaxées. Dans le sens de la
traction, elle monte a 40MPa a 0.16% de déformation. Mais dans le sens transversal,

elle reste en compression.

Durant la déformation plastique, la contrainte dans le sens de la traction est

légerement relaxée, alors que la contrainte dans le sens transversal est augmentée.

Analyse du grain IV

Ditection nlan 0 0 &4

Sutface du revéternent

Figure 4-37 : Orientation du grain IV et les facteurs de Schmid associés
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8 o11(sens de traction) et 0,, dans le grain IV

60 1

40 |

£ 20|
£ —O— sens transversal
7]
g 01 = sens longitudinal
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€24 I~ e e e —_—_—_———— — — — — O
o
[3)

-40

Déformation
-60 -+ T - - - -
0.00% 0.30% 0.60% 0.90% 1.20% 1.50% 1.80%)

Figure 4-38 : Courbes contraintes/déformations dans le grain IV au cours de la
traction

Dans le grain IV, les facteurs de Schmid dans le plan prismatique et pyramidal 7,
sont trés faibles. A 0.16% de déformation, le systéme de glissement basal est activé.

Le cisaillement dans le plan prismatique et pyramidal &, est trés faible. Mais le

systéme de glissement est bien activé dans le plan pyramidal, .

Avant la sollicitation de traction, il existe aussi des contraintes résiduelles de
compression dans les deux directions. Comme pour les grains II et III, les contraintes
de compression dans le sens transversal est plus grande que celle dans la direction de

traction.

Le comportement durant la traction est similaire a celui du grain III. Dans le sens de
traction, la contrainte de compression est relaxée et diminuée jusqu’a étre en traction.

Comme dans le grain I, elle arrive a la valeur de 62MPa.

D’apres ’analyse dans ces 4 grains, on trouve que les déformations restent en dessous
de la limite d’élasticit¢é au cours des 5 premicres étapes de traction et que le
comportement de chaque grain est différent. On trouve que la résistance maximum est
environ 60 MPa dans les grain I et IV qui ont les plus petits de facteurs de Schmid. La
résistance maximum est plus petite, 20MPa dans le grain II, 40 Mpa dans le grain III,

qui ont les plus grands de facteurs de Schmid.

Comparaison des états de contraintes dans les 4 grains en dessous de la limite

d’élasticité.

- 114-



Chapitre 4 : Application de I’étude d’une couche galvanisée

60 T Contraintes(\MPa)

—{grain 1

—X=-grain 3

—/—grain 2
—O—grain 4

Déformations

0. 03% 0. 06% 0. 09% 0. 12% 0. 15% 0. 18%

Figure 4-39 : Evolution de contraintes dans les 4 grains dans la direction de
traction au cours de la traction.

60
Contraintes (\Pa) O grain 1 A—grain 2
40 T
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-40 e
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-60
0. 00%

0. 03%

0. 06%

0. 09%

0. 12%

0. 15%

0. 18%

Figure 4-40 : Evolution de contraintes dans les 4 grains dans la direction
transversale au cours de la traction.

Sur les figures ci-dessus, on ne considere que les 5 premieres mesures, autrement dit

les déformations élastiques.

Les deux figures montrent 1’évolution des contraintes dans le sens longitudinal et dans
le sens transversal respectivement pour les 5 états de déformations étudiées : 1’état
initial, aux déformations de 0.06%, 0.12%, 0.15%, 0.16%. Nous pouvons constater
qu’a DI’état initial, les contraintes résiduelles sont toutes en compression dans les 4
grains étudiés ; leur niveau et leur répartition sont trés différents selon les grains et
selon les directions analysées. Cela signifie qu’a 1’état initial, les contraintes

résiduelles sont distribuées de fagon hétérogéne dans la couche galvanisée.

Dans la direction de traction, a la déformation de 0.15%, les contraintes en
compression dans les 4 grains étudiés se sont relaxées et sont devenues en tension. On

voit que les contraintes dans le grains I et [V atteignent le méme niveau.

Dans la direction transversale, les contraintes se sont 1égérement relaxées. Elles sont

toujours en compression avec les mémes nivaux a la déformation de 0.16%.

Incertitudes sur les 4 grains
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w0 Les incertitudes dans le grain | 5 0 Les incertitudes dans le grain Il
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Figure 4-41: Evaluation des incertitudes dans les 4 grains étudiés

On constate que les valeurs absolues d’incertitudes de contraintes dans les grains I et
IV sont plus grandes que dans les grain II et III. Elles ont presque gardé les mémes
valeurs pour une déformation quelconque dans les grains II et III. Dans le grain I,
elles ont 1égérement augmentées au cours de la traction. Par contre, dans le gain IV,

elles sont légerement diminuées.
4.8. Conclusions

Dans ce chapitre, nous avons mis en oeuvre une nouvelle méthode sur une couche
galvanisée dont 1’épaisseur est environ 10 wm. Deux types de mesures par la DRX ont

été réalisés a I’échelle des grains.

L’une consiste a analyer des contraintes dans les 4 grains choisis apres un traitement
de recuit. On constate que les différentes contraintes résiduelles en compression
existent dans cette couche galvanisée. Cela signifie qu’a 1’état initial, les contraintes
résiduelles sont distribuées de fagon assez hétérogéne dans la couche galvanisée. Elles

relaxent presque totalement apres un revenu a 150°.

L’autre, a caractériser aussi bien qualitativement que quantitativement, le
comportement mécanique des 4 grains choisis avec leur orientation cristallographique
différente en traction in situ. Cela a permis de mettre en évidence les différences de

comportement dans un grain et entre grains, ainsi que les différences de
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comportement liés aux orientations cristallographiques. A I’état initial, les contraintes
résiduelles sont en compression dans les 4 grains étudiés et leur niveau et leur
répartition sont tres différents selon les grains et selon les directions analysées. Dans
le grain I les facteurs de Schmid sont plus petits suivant la direction de glissement
<11-20> dans le plan de glissement basal. En revanche, ils sont plus grands suivant la
méme direction dans le plan de glissement prismatique. Les cisaillements suivant les
directions de glissement dans les différents systémes de glissement sont trés
différents. A 0.16% de déformation, I’éprouvette a une déformation plastique d’apres
la courbe d’effort/déformation. Mais en comparant les cisaillements calculés avec les
cission critiques, pour le grain I il y a pas de glissement dans le plan de glissement
basal, par contre le systéme de glissement prismatique est activé. On a aussi découvert

que le systtme de glissement pyramidal m, est activé dans les grain I, II et IV a

0.16% de déformation de I’éprouvette
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CHAPITRE 5. : CONCLUSIONS ET PERSPECTIVES

La méthode de DRX est une techinque non-déstructive, locale, sélective et
quantitative pour déterminer des déformation et des contraintes (résiduelles ou sous
chargement imposé) des matériaux cristallins. Elle permet d’analyser le
comportement mécanique a I’échelle des grains qui joue un rdle trés important dans

les matériaux polycristallins.

Cette étude est portée sur la détermination des déformations et des contraintes dans
les matériaux monocristallins ou multicristallins a structure cristalline non cubique par

DRX.

Méthodologie monocristalline a structure non cubique

Suivie dans differents reperes définis, 1’orientation d’un monocristal de structure

cristalline quelconque est étudiée. Il s’agit notamment de déterminer une matrice de

passage M, ., du repére “ "¢ (repere orthonorme¢ associ¢ au repére du réseau

cristallin direct) au repére A, (répere orthonormé de 1’échantillon) a partir de 3

normales aux plans diffractants acquis sur un goniomeétre a 4 cercles. Cette matrice

nous permet de calculer des positions de plans de diffraction étudiés.

Dans le cas d’une maille quelconque, la méthode d’analyse monocristalline de
déformation et contrainte par DRX est dévelopée a 1’aide de la matrice de

passageM, . . Dans cette méthodologie, on méne tous les calculs dans un repére

orthonormé associé¢ au repere cristallin direct. La majorité¢ des calculs dans cette

méthode sont menés dans une base orthonormée, avec les régles de calcul usuelles.

Comme toutes les méthodes basées sur la diffraction, elle a la difficulté d’étre liée a la
meéconnaissance de 1’état de référence. Toutefois, la DRX ne concerne qu’un volume
de matiére localisé au voisinage de la surface libre du cristal. La profondeur moyenne
de pénétration est de I'ordre de quelques micromeétres pour la plus part des cas
étudiés. Dans ce cas, il est raisonnable d’admettre la nullité du vecteur contrainte

perpendiculaire a la surface (T; =6, -n;). Dans le repére de l’échantillonAP, on en

déduit I’hypothesec,, =0,, =06,, =0. C’est a dire que sous la pénétration des rayons
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X la matiére est dans un état de contrainte plane, puisque la diffraction des rayons X
ne révele que des déformations superficielles. A partir de cette hypothése, cette
méthode permet de déterminer les contraintes planes sans connaitre les parameétres de

maille sans contrainte.

La méthode de DRX consiste a introduire la valeur 260 d’apres le profil de diffraction.
Contrairement a la méthode polycristalline, selon la méthode monocristalline les
faisceaux diffractés sont produits que par un seul grain. La position du plan diffractant
étant trés importante pour acquérir un bon profil de diffraction, cela nécessite une

optimisation et un traitement du signal diffracté importants.

Dans notre travail, I’optimisation des angles @ ety est réalisée de maniere a optimiser
successivement en @ puis en Y avec le nombre d’itérations nécessaires, c’est-a-dire
jusqu’a ce que l’on converge vers un couple (@,y) .1l s’agit donc de scanner
successivement autour de la position ¢ et autour de la position y pour chercher le
maximum en terme d’intensité et de se placer a ce maximum a chaque itération. Le

nombre d’itération est déterminé expérimentalement.

De plus, pour affiner I’optimisation, on effectue un scanning en 20 - et non en 26
tout seul. En effet contrairement aux polycristaux ou pour un plan diffractant on a des
normales dans toutes les directions, il faut pour les monocristaux que la normale au
plan soit confondue avec la bissectrice de 1’angle entre le faisceau diffracté et le

faisceau incident. Pour que cette normale et cette bissectrice soient confondues, donc

pour qu’il y ait diffraction, il faut varier en @ quand on varie en 2 0

Validation expérimentale et comparaison

Avant toute application de cette méthode monocristalline, on applique la méthode
“cubique’ (la méthode sur un monocristal a structure cubique) et la méthode ‘non
cubique’ (la méthode sur un monocristal en cas d’une maille quelconque) sur un bi

cristal de cuivre. Il a pour but de valider cette méthodologée.

Pour étudier les contraintes dans I’éprouvette sous charge, nous avons comprimé les
bi cristaux a 3% et 6%. Les résultats obtenus par ces deux méthodes sont identiques,

ce qui nous permet de valider cette nouvelle méthode monocristalline pour déterminer
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des déformations et des contraintes a I’échelle du grain sur le matériau cristallin a

structure quelconque.

Appliquation experimentale

Cette méthode est appliquée sur un revétement de zinc a structure hexagonale déposé
sur une tole d’acier. La taille des grains de Zinc est centimétrique voir millimétrique
au surface. La méthode classique d’analyse des contraintes par DRX, dite la méthode
des sin®y, ne peut plus étre appliquée. Nous avons utilisé, dans ce cas bien précis, la
méthode développée afin d’évaluer 1’état des déformations et des contraintes a
I échelle de chaque grain. L’analyse par DRX a donc été réalisée sur cette couche
galvanisée de Zinc a trés gros grains (de 1’ordre de 2~5mm de diamétre). L’épaisseur

de cette couche est de I’ordre de 10pum.

Dans un premier temps, afin d’étudier 1’évolution du niveau de contraintes résiduelles
dies a ’effet d’un revenu, le méme échantillon a été revenu a deux différentes
températures (150°C et 200°C) de durée de deux heures sous vide aprés avoir été
étudié a I’état initial. Les résultats nous montrent que les contraintes résiduelles dans
les différents grains étudié€s sont distribuées de fagon assez hétérogene a 1’état initial.
Nous avons aussi observé que les contraintes sont relaxées apres un revenu a 150°C

de durée de deux heures.

Quatre grains est é¢tudi¢ dans le méme type de revétement de zinc avec la présence du
substrat en acier au cours de la traction. Les contraintes dans deux sens de
I’échantillon sont analysées a 0,06%, 0,12%, 0,15%, 0,16% de déformation

macroscopique.

Les glissements suivant les différents systemes du glissement sont étudiés en fonction
des facteurs de Schmit. Cela nous sert d’avoir étudié les différences de comportement

mécanique dans un grain et entre des grains lors de déformation de 1’échantillon.

Perspectives

Cette étude nous a ouvert une voie sur I’analyse des déformations et des contraintes a

I’échelle des grains.
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Par la suite, au niveau de la méthode developpée, nous souhaitons de continuer
d’étudier :
- Dincertitude d’analyse numérique et d’acquisition expérimentale sous

differentes conditions.

- I’influence du nombre de mesures et des plans choisis sur le calcul du

tenseur de métrique.
- la détermination des paramétres de maille sans contraintes.
- 1’automatisation des procedures d’acquisition des raies de diffraction.

Au niveau de I’application de la méthode, nous souhaitons élargir les matériaux a
étudier, notamment sur des monocristaux ou multicristaux a structure non cubique. En
particulier nous pensons que les méthodes developpées dans ce travail peuvent

constribuer a :

- appliquer cette méthode pour I’identification de la loi de comportement du

monocristal.
- ¢étudier le comportement mécanique local dans un seul grain.

Ceci nous permettra d’analyser le comportement mécanique des matériaux a

I’échelle des grains et I’interaction entre les grains
- mettre en oeuvre avec la méthode de diffraction de neutron.

Par la méthode de diffraction de neutron, cette méthodologie nous permettra

d’étudier les contraintes dans la profondeur de I’échantillon.
- le passage de micro-, méso- et macro-mécanique.

Particuliérement, cette méthode nous permettra d’introduire un passage entre
la micro-mécanique et la macro-mécanique selon les échelles observations

dans les matériaux cristallins.
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Meétallurgie du Zinc

Le zinc fait partie du groupe II B de la classification périodique :

Numéro atomique 30

Masse atomique 65.38

Température de fusion 419°C

Température d’ébullition 907°C

Systéme cristallin hexagonal compact a=0.267 nm c=0.495 nm
Densité a 20°C 7.14g/cc

Densité a I’état liquide a 419°C 6.92g/cc

Capacité thermique massique

Entre 20 et 100°C 389 Jkg' K

Enthalpie de fusion 108.8 kJ.kg™!

Enthalpie de vaporisation 1799.8 kI.kg™"

Viscosité 3.17x 107 Pa.s 2 450°C
Tension superficielle 7.8 mN.cm™

Potentiel électrochimique normal -0.763 V/ENH a 25°C

Le zinc n’est pas stable en présence d’eau. Il faut cependant ajouter que la cinétique
de corrosion d’un zinc trés pur est lente a cause de la tres forte surtension de
I’hydrogéne sur ce métal. Il existe un étroit domaine de passivation, entre pH 8.5 et

10.5, dans lequel le zinc se recouvre d’un film d’hydroxyde.

Ces considérations peuvent surprendre quand on connait la résistance du zinc a la
corrosion atmosphérique. Dans ce cas, grace a la présence de gaz carbonique, il se
forme une couche étanche d’hydrocarbonate qui protége le métal. En revanche, en
milieu humide confiné, il se forme effectivement une couche d’hydroxyde : c’est la

« rouille blanche ».
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Si ’on veut utiliser le caractére réducteur du zinc pour assurer une protection
cathodique de I’acier, il faudra, si I’on se situe dans la plage de pH de formation de
I’hydroxyde, faire en sorte que la couche formée ne soit pas du tout protectrice pour
éviter toute passivation. On atteint ce but en contrélant séveérement certaines

impuretés dans le métal, le fer en particulier, et en introduisant certains ¢léments.

On utilise également ce potentiel électrochimique normal relativement bas du zinc
dans les générateurs électrochimiques, en se plagant soit dans la zone acide, soit dans

la zone trés alcaline.

Matiéres premiéres

Le zinc se trouve a 1’état naturel le plus souvent sous forme de sulfure ou bien sous
forme de composés oxydés, carbonates ou silicates, qui résultent de I’altération des

sulfures.

Les principaux minéraux concernés sont les suivants :

Blende ZnS

Smithsonite AnCO;

Willémite Zn,Si0y4
Hémimorphite Zn4Si,07 (OH),, H,O

La métallurgie du zinc a ses débuts a surtout utilisé les minerais carbonatés contenant
souvent des silicates et surtout de I’hémimorphite, que 1’on désignait sous le nom de
calamine. Quelques gisements sont encore en exploitation, mais ils ne représentent

pas une importance économique significative (Maroc, Turquie, Australie).

Généralement, ces minerais sont calcinés sur place dans le but d’augmenter la teneur
en zinc : le carbonate se décompose des 300°C. Puisque, géologiquement parlant, ils
résultent de ’altération des sulfures, ils contiennent les mémes éléments secondaires

que les blendes.

Les minerais silicatés ont été longtemps négligés a cause de leur faible teneur en zinc
et de I'impossibilité de les concentrer. Une exception est la mise en exploitation
récente, selon un procédé de la société Vieille Montagne, d’un important gisement en

Thailande, dont le faible colt d’extraction a justifiée la construction sur place d’une
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unité de 60 000 t/an. Le zinc est obtenu par hydrométallurgie, ce qui a nécessité la

maitrise de la filtration de silice et celle de la purge magnésium.

Utilisation du zinc et de ses composés

Protection de 1’acier

C’est la principale utilisation du zinc. Elle absorbe environ 40% de la production
mondiale ; on ne connait pas jusqu’a présent de matériau de substitution qui
présenterait les mémes avantages : température de fusion basse, bonnes propriétés

¢lectrochimiques, et bonne tenue a I’atmosphere.

Le domaine qui présent actuellement le plus fort développement est celui de la
protection de la t6le, en particulier pour I’industrie automobile. Le dépot de zinc a la
surface de 1’acier se fait le plus souvent en continu, soit par immersion dans le métal
fondu, c’est la galvanisation, soit par électrolyse, sur une ou deux faces. Ces procédés
sont applicables aux objets finis, mais il faut penser ¢également a trois autres
possibilités : la métallisation qui est une projection qu pistolet du métal fondu, la
peinture a base de poussiére de zinc (diamétre des particules de I’ordre d’une dizaine

de micrometres, et la cémentation (shérardisation).

Pour tous les cas, un traitement de surface préalable (décapage ou sablage) doit étre
soigneusement réalisé. En fin, tout particuli¢rement en milieu marin, des anodes
sacrificielles en zinc ou mieux, en alliages de zinc, répondant a certaines normes,

assurent a distance une protection cathodique de I’acier.

Couverture et accessoires de batiment (laminé)

L’utilisation du zinc laminé dans le batiment (couvertures, bardages, €évacuations
d’eau pluviales) s’est tout particulierement développée en France ou elle constitue,
encore actuellement, une part de la consommation comparable a celle de la protection
de D’acier. Le remarquable tenue a I’atmosphere du zinc est a l’origine de cette

application.

Moulage sous pression

C’est I’eutectique Zn-Al a 4% d’aluminium — dit Zamak — qui est mis en ceuvre pour
la réalisation directe de piéces de formes complexes (industric automobile,

quincaillerie, articles ménages, habillement). L’évolution de la conception des moules
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permet de réaliser des piéces trés fines supportant la concurrence de matériaux tels

que les matiéres plastiques.

Stockage d’énergie (réducteur)

Méme si les tonnages correspondants sont relativement modestes (de 1’ordre de 250
00 t/an), il s’agit d’une utilisation pour laquelle les propriétés du zinc constituent un
remarquable compromis. En ce qui concerne les générateurs primaires, le zinc est
I’¢lément actif des piles Leclanché et des piles alcalines de développement plus

récent.

L’utilisation de poudre de zinc comme réducteur s’appuie aussi sur la position de cet

¢lément dans 1’échelle du potentiel électrochimique.
Laiton

Cet alliage a base de cuivre (teneur 60 a 70 %) doit étre cité car il consomme encore

des quantités importantes de zinc.
Sels de zinc

Ils constituent une plage économique relativement a part. les applications et les sels
mis en ceuvre sont extrémement vari€s (caoutchouc, peinture, plastiques, agriculture,

reprographie, céramique).
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Feuille de calcul de contraintes et de facteur de Schmid

Feuille de calcul de contraintes

DNNEES PRELIMINAIRES:

Maille: | 3 | Choix: 2.6648 2.6648 Lambda (nm)| 1.540598
1- cubique ) 2.6648 c/a Machine : | 1
2-quadratiqud 49467 49467 | TS
- hexagonale ) 90
) 90 Loi d'étalonnage :
. 120 ous Ia forme : 2th mesuré - 2th théorique = a * 2thm? + b * 2thm + ¢
DONNEES MATERIAU: I DONNEES DRX:
Matrice des raideurs C: défaut = 0
165000 31100+ ___ 50000 0 0 0 défaut = 0
défaut = 0
“Nombre de
lans 21 | 6 a 24 plans
CALCUL INCERTITUDES:
33500 [coeff student 2|
Résultats:(dans le repére de I'échantillon)
2Thétha Psi (deg) Phi (deg) Nombre | Grain state |
127.4861 37.84 280.09 21 | 4 6 |
1274394 | 32.24 316.8 sigma 'sigma(dans le repere orthonormé associé au repére cristalli
1274703 | 66.86 361.34 33 9 12 20 2
56.60 278.32 -8 -15 -7 12 -10
56.43 303.00 14 -7 -28 0 -4
6 2 il 1 127.3425 45.13 14.71 incertitude incertitude
7 -2 3 1 127.5082 61.32 240.63 20 13 8 23 4
8 60.48 293.79 13 19 10 4 32
9 45.83 196.64 8 10 13 2 2
10 47.10 82.54 gma11-sigma33 sigma11-sigma3:
11 36.02 24.39 -4 -9 12 -13 12
12 28.93 269.22 -8 13 -7 12 16
13 53.96 231.60 14 -7 0 0 -4
14 21.51 313.86
15 68.64 26.38
16 70.26 249.40 ma="2gij/?g0ij-1 G s tenseurs métrique
17 . 48.72 287.99 -51 5 1 7.099179336 -3.546489233
18 127.357 58.96 34.54 6 -51 4 -3.546489233 7.098380553
19 56.90 319.67 2 4 -45 0.000570926 -0.003220354
20 63.19 188.81 Gy
21 71.84 298.15 7.10115904 -3.55057952
# 90.00 90.00 -3.55057952 7.10115904
# 90.00 90.00 -4.60243E-14 -4.60243E-14
# 90.00 90.00

- 133 -



Annexe 2

Feuille de calcul de facteur de schmid

au plan basal (001)

dans le repére de I'échantillon
P“"(acon->apon)

-0.28524372] 0.92153984] -0.08237051

-0.93999961] -0.30106031] -0.01826106

-0.0416137] 0.08487482] 0.99643893

N(cristal )

0.5
0.8660254
6.9829E-15

h k I Psi(deg) Phi(deg)
0 6 484 282.5

1 0 7 28.2 3.44

1 7 23.31 66.42

-0.08237051 0
-0.01826106
0.99643893

direction de la force

Foon) ]
0.65545505 0
-0.73072568 1
0.0526969 0

—

importe
exporte

géométrique
cos(phi)
0.12351559
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Plans diffractants utilisés

Plans diffractants utilisés :

Annexe 3

Grain |

N°plan

© 0O N O O b~ 0D

>

NN DA A M OO OWWWWWW NN AP, o

2Thétha
138.2062
89.8834
89.8949
94.933
94.8904
94.9371
94.9737
109.1124
109.1036
109.1873
109.1191
109.1696
109.2054
115.7134
115.7323
115.7711
115.8084
115.8504
115.879
116.3399
116.4238
116.4448
138.8945
138.8953

Psi (deg)
4.84
28.2
23.31
68.96
59.88
69.26
65.12
54.59
49.6
58.79
49.86
59.04
55.08
23.38
18.5
26.99
18.57
27.04
23.49
39.86
47.12
40.16
68.3
66.43

Phi (deg)
282.5
3.44
66.42
312.01
134.38
253.05
194.78
9.07
70.03
311.46
135.03
253.6
195.91
1.23
64.77
308.12
140.29
256.93
203.76
37.06
282.54
167.95
29.51
51.34
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Grain 11

N°plan h k I 2Thétha Psi (deg) Phi (deg)
1 0 0 6 138.2491 53.4 161.75
2 1 0 4 89.9558 63.64 192.58
3 0 1 4 89.9496 36.46 195.69
4 -2 0 2 94.9351 65.79 85.82
5 0 2 3 109.1466 35.2 243.05
6 -2 2 3 109.1427 12.92 66.8
7 -2 0 3 109.1782 60.99 95.66
8 1 0 5 115.8121 61.32 187.64
9 0 1 5 115.8178 38.62 188.1
10 -1 1 5 115.8174 31.42 149.92
11 0 -1 5 115.8128 71.77 144.95
12 -1 0 5 115.8154 51.91 132.58
13 1 1 4 116.3979 53.2 216.7
14 -2 1 4 116.3503 35.63 103.95
15 1 2 0 124.0105 68.05 269.87
16 -2 3 0 124.0612 37.66 336.02
17 -3 2 0 124.0417 49.59 31.03
18 -1 3 0 124.0189 44 304.52
19 -3 1 0 124.0518 64.95 50.82
20 1 2 2 138.9256 56.66 252.45
21 -2 3 -2 139.1474 56.76 337.82
22 -3 2 2 138.9171 35.52 51.69
23 -1 3 -2 139.1361 61.12 314.91
24 -3 1 2 138.9354 53.1 69.22
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Grain 11

nplan

© 00 N O O M~ W DN

[ I ) T ) T O N G T S R T T e S N
A WO M - O © 0 N O o0 W MDD =+ O

N D O O o o x

o

NN DD O O O M M M OO OTOTOTOTW W LW LW ODND PP P>dDo

2Thétha

138.1527
89.9762

89.9488

94.8565

109.2008
109.1648
109.0891
109.1617
109.0944
115.8312

115.82

115.8068
115.7033
115.7828
115.7437
116.4219
116.4175
116.3011
124.0421
123.9746
124.0934
139.0001
138.8685
138.8942

Psi (deg)
23.09
41.64
21.44
58.98
65.24
42.17
32.06
71.05

50
37.6
19.11
46.02
3.83
41.4
25.68
43.66
64.76
28.2
66.8
69.76
69.86
63.59
50.74
57.11

Phi (deg)
102.44
143.6
180.46

3.58
159.42
213.85
297.58

60.61

9.17
139.14
168.03
107.76

17.97

75.44
44.84
176.27
87.48
348.16
272.4
313.19
249.05
202.87
318.14
342.01
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Grain IV

nplan

© 00 N O O M~ W DN

[ I ) T ) T O N G T S R T T e S N
A O M - O © 0O N O oM WO NN =+~ O

2Thétha
138.1073
89.966
89.9979
94.8859
94.7867
109.2238
109.2225
109.1584
109.1543
109.111
109.0589
115.7846
115.8457
115.7546
115.8008
115.7197
115.6744
116.4767
116.4767
116.33
139.1028
138.9351
138.9263
89.921

Psi (deg)
13.04
37.46
25.84
70.46
57.55
63.51
50.83
67.89
41.83
60.7
47.83
32.73
21.62
36.06
10.25
30.39
18.26
46.02
53.53
31.04
70.24
57.66
59.82
41.03

Phi (deg)
97.75
135.71
184.26
34.79
336.06
144.23
200.41
91.16
268.6
37.33
338.9
133.01
177.81
92.79
261.15
51.81

2.85
166.96
66.71
308.1
186.12
290.81
314.66
92.41
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Contraintes dans les 4 grains a chaque étape de chargements

Les contraintes (Mpa) dans les 4 grains a chaque étape de chargements :

Grain |
Etats 0 1 2 3 4 5 6 7
N -39 -52 -47 -49 -31 -6 -32 -45
Oy -67 -60 -45 -2 40 39 44 6
O33 -25 -30 -27 -26 -21 -15 -20 -32
(7 -2 5 6 14 14 2 14 14
O3 8 5 5 4 4 -1 -5 2
Cy3 -9 -8 -8 -6 -6 -3 -3 -4
611—033(022) -14 -22 -20 -23 -10 9 -12 -13
62-0336511) -42 -30 -18 24 61 54 64 38
Incertitude
(622 27 28 34 33 40 38 30 20
(o) 24 25 31 29 35 34 27 17
(006): y=4.84 (=282.5 Facteur de schmids: 7=0.0178
Grain 11
Etats 0 1 2 3 4 5 6 7
on -71 -73 -70 -58 -48 -70 -66 -68
Gy -61 -60 -46 -29 -11 -31 -20 -33
O33 -60 -57 -50 -42 -29 -47 -42 -44
0 -2 -8 -5 -6 -7 -18 -22 2
O3 8 18 22 26 31 53 63 10
O3 16 11 10 6 4 2 -3 12
011—033(c22) -11 -16 -20 -16 -19 -23 -24 -24
6,,-C33(11) -1 -3 4 13 18 16 22 11
Incertitude

(62 -6 -5 -5 -4 -4 -6 -5 -2
(o1 3 2 3 3 3 2 4 1
(0086): y=534 ¢=161.75 Facteur de schmids: 17=0.328
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Grain III
Etats 0 1 2 3 4 5 6 7
O -52 -54 -48 -43 -29 -46 -46 -49
Gy -45 -45 -26 1 24 -3 -3 -7
C33 -21 -19 -17 -21 -16 -24 27 -23
O 18 24 23 21 17 2 -8 42
C13 5 9 9 4 2 13 17 5
Cy3 -15 -17 -18 -20 -20 -14 -12 -17
G11—033(622) -31 -35 -31 22 -13 -22 -19 -26
62,—033(611) -24 -26 -9 22 40 21 24 16

Incertitude

(0x 17 17 16 17 17 17 20 54
(O11 8 8 7 7 8 8 9 19
(006): y=23.09 ¢=102.44 Facteur de schmids: 7=0.083

Grain IV
Etats 0 1 2 3 4 5 6 7
Oy -72 -62 -67 -59 -48 -53 -51 -61
Gy -66 -70 -57 -12 37 10 12 -4
C33 -31 -25 -28 -27 -25 -35 -34 -35
0 28 35 30 16 2 0 -7 -4
C13 9 12 12 13 11 11 10 2
Cs3 -22 -24 -22 -21 -19 -16 -15 -14
G11—033(522) -4 -37 -39 -32 -23 -18 -17 -26
630336611 -35 -45 -29 15 62 45 46 31

Incertitude

(o1 37 29 28 31 28 22 22 22
(o1 26 21 20 23 21 15 14 15
(006): y=13.04 ¢=97.75 Facteur de schmids: 17=0.0263
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Liste de publications dans le cadre de la thése de doctorat

Dans des revues :

1. Wen-jun HUANG and Vincent JI

Strain and stress analysis on Zn multicrystal film by XRD method

Transactions of Nonferrous Metals Society of China, Volume 16, Supplement 2,

June 2006, Pages s735-s738
2. Wenjun.HUANG, Vincent JI and Wilfrid. SEILER
Stresses analysis on coarse grain Zn film during tensile loading

Materials Science Forum Vols.524-525 (2006) pp 723-728

3. G. Zhang, H. Liao, H. Yu, V. Ji, W. Huang, S.G. Mhaisalkar and C. Coddet

Correlation of crystallization behavior and mechanical properties of thermal

sprayed PEEK coating

Surface and Coatings Technology, Volume 200, Issue 24, 1 August 2006, Pages
6690-6695

4. Wenjun.HUANG, Vincent JI and Wilfrid. SEILER

Residual Stresses analysis in coarse grains of no-cubic structure

Submitted to Journal of applied Crystallography (2007)

Dans des conferences internationales :

5. Wenjun.Huang, V.Ji

Analyse des contraintes dans les matériaux a gros grains apres un traitement

thermique de recuit

JSTMM2006-Journées Scientifiques et Techniques de Mécanique et Matériaux
13-14 Avril 2006, Hammamet-Tunisie

6. W.J.HUANG, V.JI, W.SEILER
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Analyse par DRX des contraintes résiduelles a 1’échelle des grains d’une couche

galvanisée

Matériaux 2006

13-17 Novembre 2006, Dijion, France

. Wen-jun HUANG and Vincent JI

Strain and stress analysis on Zn multicrystal film by XRD method

IFAMST 5-5th International Forum on Advanced Material Science and
Technology (2006)

June 11-14, Xiangtan, China

. Wenjun.HUANG, Vincent JI and Wilfrid. SEILER

Stresses analysis on coarse grain Zn film during tensile loading

ECRS7-7th European Conference on Residual Stresses

13-15 September 2006 Berlin, Germany

142 -



